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Kurzfassung
Die induktive Erwärmung ist ein modernes Verfahren zur Randschicht-
wärmebehandlung von Stählen. Das Randschichthärten per Induktion
ist dabei die am häufigsten in der Praxis angewandte Variante und
wurde in zahlreichen wissenschaftlichen Arbeiten eingehend untersucht.
Dabei wurden experimentelle und simulative Arbeiten durchgeführt.
Über das Kurzzeitanlassen per Induktion mit Zeiten < 1s hingegen exis-
tieren nur wenige Arbeiten, von denen die meisten rein experimenteller
Natur sind. Insbesondere die Wechselwirkung der in randschichtgehär-
teten Bauteilen vorliegenden Eigenspannungen mit den beim Anlassen
ablaufenden Prozessen wurde bisher nur oberflächlich untersucht. Auch
die Frage zum Einfluss der beim induktiven Randschichthärten auftre-
tenden inhomogenen Austenitisierung auf das nachfolgende Anlassen
wurde bisher nicht betrachtet.
Die vorliegende Arbeit wurde mit dem Ziel durchgeführt, diese und
weitere offene Punkte im Hinblick auf das Kurzzeitanlassen induktiv
randschichtgehärteter Bauteile zu klären. Dabei sollte einerseits ein
Verständnis für die im Material ablaufenden Prozesse und andererseits
für die Prozessparameter-Eigenschafts Beziehungen für praxisnahe
Bauteilgeometrien entwickelt werden.
Dazu wurden in einer Versuchsreihe martensitisch gehärtete Dilato-
meterproben induktiv angelassen, um den Einfluss unterschiedlicher
Aufheizraten auf die Ausscheidungskinetik der Karbide beim Anlassen
zu ermitteln. Es konnte gezeigt werden, dass sich die Ausscheidungs-
bereiche beim Anlassen mit Aufheizraten von 1 ◦C/s− 1200 ◦C/s um
bis zu 120 ◦C verschieben. Anhand der Messungen konnte weiterhin
ein Modell für die Ausscheidungskinetik entwickelt werden. Die aus-
geschiedenen Karbide werden mit steigender Aufheizrate feiner und
sind gleichmäßiger im gesamten Gefüge verteilt. Insbesondere tritt
bei hohen Aufheizraten Nukleation innerhalb der Martensitlatten auf.
Anlassversuche unter Druckbelastung zeigten erstmalig, dass die Aus-
scheidung der Karbide zum Auftreten von Umwandlungsplastizität
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(UP) führt. Dabei steigt die UP-Dehnung zunächst linear mit der
angelegten Spannung an, um schließlich ab etwa −300 MPa in ein
nichtlineares Verhalten überzugehen.
Basierend auf einem bereits bestehenden FE-Simulationsmodell für das
induktive Randschichthärten konnte ausgehend von den oben genann-
ten und weiteren experimentellen Arbeiten ein Modell für das induktive
Anlassen entwickelt werden. Dadurch ist die Simulation des induktiven
Härtens und Anlassens erstmals möglich. Zur Validierung des Modells
wurden induktive Wärmebehandlungsversuche an zylindrischen Probe-
körpern durchgeführt. Sowohl Experiment als auch Simulation ergaben
in sehr guter Übereinstimmung, dass es beim induktiven Anlassen zu
einer drastischen Veränderung des Eigenspannungszustands kommt.
Die nach dem Härten vorliegenden Druckeigenspannungen verschieben
sich nach dem Anlassen Richtung Zug, wobei es je nach Spitzentempe-
ratur zur Ausbildung hoher Zugeigenspannungen in der Randschicht
kommt. Es konnte gezeigt werden, dass dies zum Großteil auf die
UP-Dehnung bei der Karbidbildung zurückzuführen ist, die durch die
Überlagerung von Eigen- und thermischen Spannungen ausgelöst wird.
Da die UP-Dehnung durch thermische Spannungen verstärkt wird, lässt
sich durch konventionelles Anlassen im Ofen ein im Hinblick auf die
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Das induktive Randschichthärten ist ein in der industriellen Praxis eta-
bliertes Verfahren, das verzugsarmes Härten und das Einbringen von
Druckeigenspannungen in die Randschicht ermöglicht. Um Duktilität
und Schlagzähigkeit der Randschicht zu steigern, werden randschicht-
gehärtete Bauteile üblicherweise angelassen. In der Regel erfolgt das
Anlassen in vielen Fällen konventionell im Ofen mit geringen Aufheiz-
raten und isothermem Halteschritt.
Aus prozesstechnischer Sicht ist das induktive Anlassen mit hohen
Aufheizraten eine interessante Alternative, da das Verfahren schnell
und energieeffizient ist. Des Weiteren erlaubt es eine flexible Prozess-
führung durch individuelle Wärmebehandlung von Bauteilen.
Allerdings existieren bisher nur wenige Untersuchungen zum Einfluss
der bei induktiver Wärmebehandlung auftretenden hohen Aufheizraten
auf den Bauteilzustand nach dem induktiven Anlassen. Insbesondere
der Einfluss des induktiven Anlassens auf die nach dem Härten vor-
liegenden Eigenspannungen ist wenig erforscht. Dieser Umstand stellt
ein Hemmnis für die Anwendung dar und bedarf daher der Klärung.
Auch aus wissenschaftlicher Sicht ist die detaillierte Betrachtung des
(induktiven) Anlassens randschichtgehärteter Bauteile interessant, da
die hierbei auftretende Wechselwirkung der Eigenspannungen mit den
mikrostrukturellen Prozessen weitgehend unerforscht ist.
Die vorliegende Arbeit soll zur Schließung dieser Lücken beitragen.
Zunächst wurden experimentelle Untersuchungen durchgeführt, um
die Kinetik der Ausscheidungsbildung beim Anlassen mit hohen Auf-
heizraten sowie die resultierende Karbidstruktur nach dem Anlassen
zu charakterisieren. Letzteres erfolgte über elektronenmikroskopische
Untersuchungen.
Die Wechselwirkung der Eigenspannungen mit den Mikrostrukturpro-
zessen wurde anhand von Anlassversuchen mit angelegten Druckspan-
nungen dilatometrisch untersucht. Basierend auf diesen und weiteren
Experimenten wurden mathematische Modelle entwickelt, die die Aus-
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scheidungsbildung, den Spannungseinfluss und die Entwicklung der
mechanischen Eigenschaften beim Anlassen berechenbar machen.
Aus diesen Modellen wurde anschließend eine Finite-Elemente Simu-
lation für das induktive Anlassen unter Verwendung der kommerzi-
ellen Software ABAQUS entwickelt. Durch Kopplung mit dem am
IAM-WK entwickelten Simulationsmodell für das induktive Rand-
schichthärten wurde ein Prozessmodell für das induktive Härten und
Anlassen entwickelt. Dieses Modell erlaubt die Berechnung von Här-
te und Eigenspannungen nach dem Anlassen randschichtgehärteter
Bauteile. Durch Vergleich mit den Ergebnissen geeigneter Wärmebe-
handlungsexperimente konnte eine gute Vorhersagegüte des Modells
nachgewiesen werden. Das Modell ermöglicht somit, Rückschlüsse auf





Die induktive Wärmebehandlung ist ein industriell in verschiedenen
Bereichen angewandter Prozess. Dabei wird die Wärme direkt in das
randnahe Bauteilvolumen eingebracht, anstatt wie üblich als Wärme-
strom über die Oberfläche ins Bauteil zu gelangen [1]. Die Erwärmung
beruht auf der Induktion von Wirbelströmen in ein elektrisch leitfähi-
ges Bauteil mit Hilfe eines äußeren elektromagnetischen Wechselfelds
der Frequenz f . Aufgrund der induzierten Ströme im Bauteil entsteht
wiederum ein seiner Ursache entgegengesetztes Magnetfeld, das das
Erregerfeld aus dem Bauteil verdrängt und somit die Tiefenwirkung
begrenzt. Durch diesen sogenannten Skin-Effekt erfolgt die direkte
Erwärmung nur in der Randschicht, was eine lokale Erwärmung der-
selben erlaubt. Im Falle eines unendlich ausgedehnten Halbraums mit
konstanter magnetischer Permeabilität µ0µr, worin µ0 die Vakuum-
permeabilität ist, und elektrischer Leitfähigkeit κ lässt sich aus den
Maxwellschen Gleichungen ein exponentieller Abfall der induzierten







als die Tiefe definieren, bei der die Stromstärke auf den Wert an der
Oberfläche multipliziert mit 1/e ≈ 0, 37 abgefallen ist [2]. Durch Varia-
tion der Erregerfrequenz f lässt sich die Eindringtiefe zwar verändern,
das konturnahe Erwärmen komplexer Geometrien, wie z.B. Zahnrä-
der, lässt sich jedoch nicht erreichen. Dieses Problem konnte mit dem
Aufkommen von simultanen Zweifrequenz-Wärmebehandlungsanlagen
gelöst werden [3]. Das induktive Randschichthärten ist die häufigste
praktische Anwendung der induktiven Erwärmung. Es hat sich zum
Härten hoch beanspruchter Bauteile, insbesondere im Automobilbe-
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reich etabliert [4]. Vorteile des induktiven Randschichthärtens sind
eine schnelle und verzugsarme Härtung bei hoher Energieeffizienz [5]
sowie das Einbringen von Druckeigenspannungen in die Randschicht.
Beim Anlassen spielt die induktive Erwärmung noch eine untergeord-
nete Rolle, hält aber langsam Einzug in die industrielle Wärmebehand-
lung [1].
2.2 Mikrostrukturelle Prozesse bei der
Wärmebehandlung
Durch thermische Behandlungen können im Stahl vielfältige Gefüge
mit unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften eingestellt werden.
Dabei spielt die Allotropie des Eisens eine entscheidende Rolle, durch
die temperaturabhängig Phasen verschiedener Gitterstrukturen stabil
vorliegen. Darüber hinaus können durch Legierungselemente Mischkar-
bide und intermetallische Phasen gebildet werden, die die mechanischen
Eigenschaften beeinflussen. Da im Verlauf dieser Prozesse mehrfach
Phasenumwandlungen auftreten, werden zunächst die grundlegenden
Aspekte metallurgischer Phasenumwandlungen beschrieben. Anschlie-
ßend werden die im Rahmen dieser Arbeit betrachteten Prozesse
Austenitisierung, Martensitbildung sowie Anlassen im Hinblick auf
die damit verbundenen mikrostrukturellen Entwicklungen erläutert
und die wesentlichen mechanischen Eigenschaften der jeweiligen Pha-
sen beschrieben. Im Rahmen dieser Ausführungen wird dabei schwer-
punktmäßig auf niedrig legierte, untereutektoide Stähle eingegangen.
Weiterhin werden die für die induktive Wärmebehandlung relevanten
Einflüsse hoher Aufheizraten auf die Gefügeentwicklung sowie die me-
chanischen Eigenschaften bei den genannten Phasenumwandlungen
beschrieben.
2.2.1 Phasenumwandlungen in metallischen Festkörpern
In diesem Abschnitt werden die mikrostrukturellen Prozesse metallur-
gischer Phasenumwandlungen erläutert. Deren Ablauf lässt sich grob
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in die Stadien Keimbildung, stabiles Wachstum und Vergröberung
einteilen [6]. Dabei werden zunächst nur diffusive Phasenumwandlun-
gen betrachtet. Die diffusionslose martensitische Umwandlung wird in
einem späteren Abschnitt behandelt.
Keimbildung
Die Keimbildung erfolgt durch stochastische thermische Fluktuationen
der Atome. Dabei entsteht ein wachstumsfähiger Keim, sobald die
zufällig entstandene Atomkonfiguration der chemischen Zusammen-
setzung und Struktur der Produktphase entspricht und der daraus
konstituierte Keim größer ist als die kritische Keimgröße für einen
wachstumsfähigen Keim. Diese rührt von einer Energiebarriere ∆G∗
durch das Gegenspiel von Volumenenergie, Oberflächenenergie und
elastischer Energie bei Fehlpassung des Keims im Wirtsgitter her.
Nukleation ist demnach an eine zeitweilige Erhöhung der freien Gibbs-
schen Enthalpie gekoppelt, die nur durch die sehr lokale, stochastische
Natur der Keimbildung möglich ist [7]. Man unterscheidet zwischen
homogener und heterogener Keimbildung.
Bei homogener Keimbildung können alle in der Matrix vorhandenen
Atome als Keimstellen fungieren [6]. Im Gegensatz dazu kommt es
bei der heterogenen Keimbildung zur Nukleation an Gitterfehlern wie
Korn- und Phasengrenzen oder Versetzungen. Dabei setzen die Gitter-
fehler die Nukleationsbarriere herab, sodass auch teil- oder inkohärente
Ausscheidungen nukleieren können. Da (inkohärente) Gleichgewichts-
ausscheidungen häufig hohe Oberflächenenergien aufweisen, treten oft
Sequenzen mit einer oder mehreren metastabilen kohärenten Ausschei-
dungen auf dem Weg zur stabilen Phase auf [8].
Stabiles Wachstum
Nach der Bildung stabiler wachstumsfähiger Keime kommt es zum
Keimwachstum durch Anlagerung von Atomen an den Keim. Für das
Wachstum der entstehenden Phase sind in der Regel die beiden Prozes-
se kurzreichweitige Atomumordnung an der Wachstumsfront und die
5
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Diffusion von Legierungselementen gemeinsam notwendig. Je nachdem,
welcher Prozess langsamer abläuft, wird zwischen grenzflächen- und
diffusionskontrolliertem Wachstum unterschieden. Bei grenzflächenkon-
trolliertem Wachstum ist der geschwindigkeitsbestimmende Prozess
die kurzreichweitige Atomumordnung an der Wachstumsfront. Bei
diffusionskontrolliertem Wachstum ist die Diffusion der zur Bildung
der neuen Phase notwendigen Atome bestimmend. Da Diffusion im
Vergleich zur lokalen Atomumordnung an der Grenzfläche langsam
abläuft, sind die meisten fest-fest Phasenumwandlungen diffusionskon-
trolliert.
Im Falle des Wachstums eines sphärischen Karbids in einer binären
Fe-C Legierung in eine übersättigte Matrix hinein lassen sich die
Konzentrationsverhältnisse anhand des Schemas in Abbildung 2.1a
veranschaulichen. Da die Kohlenstoffkonzentration der Matrix cM in
diesem Fall größer als die an der Grenzfläche cI ist, diffundiert Koh-
lenstoff zur Grenzfläche und das Karbid mit Konzentration cK kann
wachsen. Analog dazu lässt sich die Auflösung eines Karbids mit Kon-
zentration cK erläutern. Diese tritt auf, wenn die Konzentration in
der Matrix cM unter der Konzentration an der Grenzfläche cI liegt.
Dabei kommt es zur Diffusion von Kohlenstoff über die Grenzfläche
mit Konzentration cI in die Matrix mit Konzentration cM, wodurch
das Partikel schrumpft.
Bei Legierungen mit langsam diffundierenden Substitutions- und
schnell diffundierenden Interstitionsatomen gibt es mehrere Wachstums-
modi. Eine Möglichkeit ist ein Wachsen mit Diffusion aller Atomsorten.
Dabei stellt sich ein Gradient in der Konzentration der Legierungsato-
me über die Grenzfläche ein [9], da die Diffusionsgeschwindigkeiten
zwischen den Atomsorten um Größenordnungen variieren können, die
Grenzflächengeschwindigkeit jedoch für alle dieselbe ist. Eine weitere
mögliche Situation ist das Paragleichgewicht [10, 11], bei dem die sich
bildende Phase die Konzentrationen der Substitutionsatome von der
Matrix erbt und das Wachstum durch Diffusion schnell diffundierender
interstitiell gelöster Atome kontrolliert wird, es findet keine Diffusion
der Substitutionsatome statt.
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Konzentrationsverhältnisse bei der
Ausscheidungsbildung/Auflösung anhand sphärischer Karbide.
Vergröberung
Nach Bildung des bei einer bestimmten Temperatur vorliegenden
Gleichgewichtsanteils einer neu entstandenen Phase kommt es zur Ver-
gröberung der vorliegenden Mikrostruktur. Bei einphasigen Gefügen
(z.B. Austenit in Stahl) kommt es bei ausreichend hohen Temperatu-
ren zu Kornvergröberung. Diese findet aufgrund der Reduktion der
Gesamtfläche der Korngrenzen statt, da dies mit einer Erniedrigung
der freien Enthalpie des Systems einhergeht.
Bei Ausscheidungsreaktionen kommt es zur Vergröberung durch den
Gibbs-Thomson Effekt [12]. Dieser bewirkt die Verschiebung der
Gibbs’schen freien Enthalpie einer Ausscheidung zu höheren Wer-
ten mit steigender Krümmung der Ausscheidungsoberfläche. Dadurch
kommt es zu einer höheren Gleichgewichtskonzentration an der Grenz-
fläche zwischen Ausscheidung und Matrix. Befindet sich ein größeres
Partikel mit geringerer Krümmung in der Nähe, entsteht durch die
unterschiedlichen Gleichgewichtskonzentrationen an den jeweiligen
Grenzflächen ein Konzentrationsgradient. Dieser wird durch einen Dif-
fusionsstrom vom kleineren zum größeren Partikel ausgeglichen, was




Als Austenitisieren bezeichnet man die Phasenumwandlung von Stahl
bei Überschreiten der Ac1 Temperatur, bei der es zur Umwandlung des
kubisch raumzentrierten (krz) Ferrits zum kubisch flächenzentrierten
(kfz) Austenit kommt.
Keimbildungsort und -rate hängen bei der Austenitbildung stark von
der zu Grunde liegenden Mikrostruktur ab. Bei einem Vergütungsgefü-
ge mit Ferrit und eingelagerten Karbiden kommt es an den Grenzflä-
chen zwischen Karbiden und Ferrit zur Austenitkeimbildung. Dabei
sorgt eine feinere Karbidverteilung aufgrund der größeren Grenzfläche
für mehr Keimbildungsplätze und somit für eine erhöhte Keimbil-
dungsrate [13]. Zudem erfolgt die Austenitisierung schneller aufgrund
der kürzeren Auflösungszeit kleinerer Karbide [14, 15] und der gerin-
geren mittleren Weglänge des Kohlenstoffs hin zur Wachstumsfront
von Austenit/Ferrit. Bei realen Erwärmprozessen abseits des thermo-
dynamischen Gleichgewichts hängt der Temperaturbereich von der
Aufheizgeschwindigkeit ab. Mit steigender Aufheizrate verschiebt sich
der Umwandlungsbereich zu höheren Temperaturen hin [15, 16, 17].
Unmittelbar nach der vollständigen Austenitbildung bei Erreichen
der Ac3 Temperatur liegt noch eine inhomogene Kohlenstoffverteilung
im Gefüge vor, insbesondere um die ehemaligen Karbide herum. Die
Temperatur, bei der der Kohlenstoff homogen verteilt ist, wird mit
Ac,hom bezeichnet. Es ist zu beachten, dass die Temperaturen Ac1,
Ac3 und Ac,hom von der Aufheizrate, der Stahlsorte und der zugrunde-
liegenden Mikrostruktur abhängen. Für einige Stähle findet man in
Zeit-Temperatur-Austenitisierungsdiagrammen (ZTA) für verschiedene
Aufheizraten die jeweiligen Temperaturen verzeichnet. Für 42CrMo4
ist ein ZTA Diagramm in Abbildung 2.2 dargestellt.
Aus diesem Diagramm wird ersichtlich, dass mit höherer Aufheizrate
beim Austenitisieren die relevanten Temperaturen Ac1,Ac3 und Ac,hom
ansteigen, da bei einer gegebenen Temperatur weniger Zeit für den
Ablauf der notwendigen Diffusionsprozesse bleibt. In [16] wurden Auste-
nitisierungsexperimente an 42CrMo4 mit Aufheizraten bis 10 000 ◦C/s
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Abbildung 2.2: Zeit-Temperatur Austenitisierungsdiagramm von 42CrMo4
nach [15].
durchgeführt. Dabei wurde anhand der Dehnungsmessung die Kinetik
der Austenitbildung bestimmt und mit Hilfe eines Avrami Ansatzes
modelliert. Die Abbildungen 2.3a und 2.3b zeigen die gemessenen und
berechneten Dehnungen und Austenitphasenanteile fγ . Wie bereits aus
dem ZTA-Diagramm, Abbildung 2.2, ersichtlich, kommt es zu einer
Verschiebung des Umwandlungsbereichs zu höheren Temperaturen mit
höherer Aufheizrate.
2.2.3 Martensitbildung beim Abkühlen
Der Gefügezustand des Stahls nach dem Abkühlen aus dem Austenitge-
biet hängt maßgeblich von den Abkühlbedingungen ab. Dabei kommt
es im Wesentlichen zur Ausbildung der Phasen Martensit, Bainit so-
wie Ferrit/Perlit. Das in Abbildung 2.4 dargestellte kontinuierliche
ZTU-Diagramm gibt Aufschluss über den Volumenanteil der einzel-




(a) Dehnung. (b) Austenitphasenanteil fγ .
Abbildung 2.3: Berechneter und gemessener Verlauf von Dehnung sowie Austenit-
phasenanteil fγ für verschiedene Aufheizraten bei 42CrMo4 [16].
Abbildung 2.4: Kontinuierliches ZTU-Diagramm für den Stahl 42CrMo4 [15].
Da es beim Randschichthärten aufgrund des geringen erwärmten Volu-
mens zu hohen Abkühlraten durch äußeres Abschrecken sowie Selbst-
abschrecken kommt, entsteht bei 42CrMo4 praktisch ausschließlich
Martensit.
Martensit ist eine thermodynamisch metastabile Phase, die aus dem
Austenit bei hohen Abkühlraten entsteht. Bei der Martensitbildung
kommt es durch eine koordinierte Scherbewegung der Eisenatome zur
Umwandlung des kfz-Gitters des Austenits in das tetragonal raum-
10
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zentrierte (trz) Gitter des Martensits. Aufgrund der hohen Abkühlge-
schwindigkeiten bleiben die Kohlenstoffatome, die im Austenit auf den
Oktaederlücken in z-Lage gelöst sind, an Ort und Stelle und befinden
sich nach der Umwandlung in den Oktaederlücken der Martensitzelle.
Der Bildungsmechanismus lässt sich durch die Bain’sche Konstruktion
veranschaulichen, die in Abbildung 2.5 dargestellt ist. Dabei wird deut-
lich, wie aus zwei exemplarischen benachbarten kfz-Zellen eine trz-Zelle
durch eine koordinierte Verschiebung der Gitteratome entsteht.
Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Bain’schen Konstruktion zur
Veranschaulichung der Umwandlung von kfz-Austenit in trz-
Martensit [18].
Im Zuge der Martensitumwandlung kommt es aufgrund der Akkomo-
dation des expandierenden martensitischen Gitters zu einer extrem ho-
hen Versetzungsdichte, die mit steigendem Kohlenstoffgehalt zunächst
zu- und ab einem Kohlenstoffgehalt von etwa 0,61 Ma.-% wieder ab-
nimmt [19]. In [18] wird dies durch eine vermehrte Zwillingsbildung bei
der Martensitumwandlung höher kohlenstoffhaltiger Fe-C Legierungen
begründet.
Ab einem Kohlenstoffgehalt von etwa 0,5 Ma.-% und höher bleibt nach
dem Abschrecken auf Raumtemperatur Restaustenit erhalten.
11
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Die Temperaturabhängigkeit des gebildeten Martensitanteils lässt sich
durch die Koistinen-Marbuger Gleichung [20]
fM = 1− exp (−aM(TKM − T )) (2.2)
beschreiben. Dabei ist aM eine materialabhängige Konstante und TKM
eine Referenztemperatur. Diese wird häufig mit der Martensitstart-
TemperaturMS gleichgesetzt. Neuere Untersuchungen [21] legen jedoch
Nahe, dass TKM aus obiger Gleichung leicht unterhalb von MS liegt.
Die mechanischen Eigenschaften von Martensit zeichnen sich durch
extreme Härte und Festigkeit gepaart mit hoher Sprödigkeit aus.
Nach [22] und [23] geht der Großteil der Festigkeit bei unlegierten und
niedriglegierten Stählen mit mittlerem Kohlenstoffgehalt auf Verset-
zungsverfestigung zurück. Ein anderes Bild wird in [24] gezeichnet.
Dort wurde anhand niedrig legierter Stähle bis 0,5 Ma.-% Kohlen-
stoffgehalt der Verfestigungsbeitrag der an Gitterfehlern segregierten
Kohlenstoffatome als dominanter Verfestigungsmechanismus identifi-
ziert. Der Beitrag der Versetzungsverfestigung beträgt dort bei allen
untersuchten Stählen nur etwa 10-15 %.
Einfluss hoher Aufheizraten beim Austenitisieren
Beim Randschichthärten kommen üblicherweise sehr hohe Aufheizraten
vor, die sich auf die ablaufenden metallurgischen Prozesse auswirken.
In [25] wurde der Restaustenitgehalt nach dem Randschichthärten
von 42CrMo4 in Abhängigkeit vom Oberflächenabstand röntgenogra-
phisch bestimmt. Wie in Abbildung 2.6a dargestellt, ergibt sich ein
Maximum des Restaustenitgehalts in der Übergangszone, das auf lokal
erhöhte Kohlenstoffkonzentration um die ehemaligen Karbide herum
zurückzuführen ist. Diese lokal unterschiedlichen Kohlenstoffgehalte
führen zu abweichenden MS Temperaturen, wie in Abbildung 2.6b
dargestellt [16]. Mit steigender Aufheizrate kommt es bei Temperatu-
ren unter 1000 ◦C zu einem Anstieg von MS, da lokal ein verringerter
Kohlenstoffgehalt vorliegt.
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(a) Verlauf des Restaustenitgehalts
abhängig vom Oberflächenab-
stand [25].
(b) Abhängigkeit von MS von der Auf-
heizrate und Maximaltemperatur
beim Austenitisieren [16].
Abbildung 2.6: Einfluss der Aufheizbedingungen beim Kurzzeitaustenitisieren auf
die Martensitbildung in 42CrMo4.
Der Bauteilzustand nach dem Randschichthärten ist charakterisiert
durch eine harte martensitische Randschicht, die mit zunehmendem
Abstand von der Oberfläche in einem scharfen Übergang in das Grund-
gefüge übergeht. Je nach Härte des Grundgefüges kann es weiterhin
zur Bildung eines Härteminimums in der Übergangszone kommen, in
der das Grundgefüge angelassen wird. Abbildung 2.7 zeigt den Härte-
tiefenverlauf im Zahn eines induktiv randschichtgehärteten Zahnrads,
der charakteristisch für randschichtgehärtete Bauteile ist.
2.2.4 Anlassen
Als Anlassen bezeichnet man das erneute Erwärmen eines gehärteten
Bauteils unterhalb der Ac1 Temperatur mit dem Ziel, das Gefüge zu
entspannen, um ein besseres Verhältnis aus Festigkeit und Duktilität
zu erreichen. Weiterhin erhöht sich durch das Anlassen die Kerbschlag-
zähigkeit [27].
Dauer und Temperaturbereich des Anlassens hängen dabei vom Ma-
terial und den gewünschten finalen Werkstoffeigenschaften ab. Im
Folgenden wird ein Überblick über die mikrostrukturellen Prozesse
13
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Abbildung 2.7: Härtetiefenverlauf beim Randschichthärten eines Zahnrads [26].
während des Anlassens sowie den Einfluss der Temperaturführung auf
das Anlassen gegeben.
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Abbildung 2.8: Verlauf der mikrostrukturellen Prozesse beim Anlassen von Fe-C
Legierungen beim Anlassen sowie Härtentwicklung für verschiedene
Kohlenstoffgehalte nach [28].
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Abbildung 2.8 nach [28] zeigt den Verlauf der Härte für verschiedene
Stähle in Abhängigkeit der Anlasstemperatur nach dem martensiti-
schen Härten sowie die in den einzelnen Temperaturbereichen ablaufen-
den mikrostrukturellen Prozesse. Es kommt zu den diffusionsgesteuer-
ten Effekten Segregation von Kohlenstoffatomen zu Gitterfehlern und
Karbidbildung sowie zur Erholung der Matrix durch Versetzungsabbau
und Rekristallisation. Grob lassen sich die Mikrostrukturentwicklun-
gen beim Anlassen in diskrete Temperaturbereiche, die Anlassstufen,
unterteilen.
0. Anlassstufe: Segregation
Martensit weist nach dem Abschrecken eine extrem hohe Versetzungs-
dichte auf. Die Versetzungen stellen aufgrund der veränderten atomaren
Bindungsverhältnisse und der Spannungsfelder um die Versetzungen
energetisch günstigere Aufenthaltsorte für die interstitiell gelösten Koh-
lenstoffatome dar. Diese können zu den Gitterbaufehlern diffundieren
und bilden dort Cluster aus Kohlenstoffatomen. Messungen der elektri-
schen Leitfähigkeit [28] sowie dilatometrische Messungen [29] während
des Anlassens ergaben, dass sich dabei bis zu 0,2 Ma.-% Kohlenstoff
an den Gitterfehlern einlagern können, bis diese gesättigt sind. Der Se-
gregationsprozess läuft üblicherweise von Raumtemperatur bis 150 ◦C
ab. Bei Stählen mit geringen Kohlenstoffgehalten und somit hohen
Martensitstart-Temperaturen MS läuft dieser Prozess bereits während
des Abschreckens ab, was auch als Selbstanlassen bezeichnet wird.
Es kann dabei auch zur vollständigen Sättigung der Fehlstellen mit
Kohlenstoffatomen kommen [30]. In [31] konnte mittels Atomsondento-
mographie sowie TEM Analysen ebenfalls eine Kohlenstoffsegregation
ausschließlich an Gitterdefekten wie Versetzungen und Lattengren-
zen ab etwa 150 ◦C festgestellt werden. Ähnliche Befunde werden
in [32] beschrieben, die zudem eine temperaturabhängige Präferenz
der Kohlenstoffatome feststellten. So wurde bei einer Anlasstempera-
tur von 140 ◦C vermehrt Diffusion von Kohlenstoff zu Versetzungen










Zementit orthorhombisch 12,9431Å3 [34]
Tabelle 2.1: Auftretende Karbide und deren Gitterstruktur beim Anlassen von
martensitischem Stahl.
Korngrenzen auftrat. In [24] konnte Kohlenstoffsegregation an Latten-
grenzen und Versetzungen innerhalb der Latten durch Selbstanlass-
effekte festgestellt werden. Der verbleibende tatsächlich interstitiell
gelöste Kohlenstoffgehalt der Matrix wurde weiterhin zu 0,02 Ma.-%
bestimmt.
1. Anlassstufe: Ausscheidung von Übergangskarbiden
Die erste Anlssstufe liegt üblicherweise im Temperaturbereich von etwa
100-200 ◦C.
Es kommt zur weiteren Ausscheidung von Kohlenstoffatomen aus dem
übersättigten Martensit und zur Bildung des metastabilen ε-Karbids
mit der chemischen Bezeichnung Fe2,3C. Gitterparameter bei Raum-
temperatur sowie Kristallstruktur sind Tabelle 2.1 zu entnehmen.
In [31] wurde bei kontinuierlichem Anlassen von 50CrMo4 bei etwa
300 ◦C eine Phase identifiziert, die zwar eine hexagonale Gitterstruktur
aufweist, jedoch nur etwa 20 At.-% Kohlenstoff enthält. Diese Phase
ist ein mögliches Vorstadium für die Bildung von ε-Karbid.
Die erste Anlassstufe geht global mit einer Volumenabnahme einher,
da das mittlere Volumen pro Eisenatom für die Mischung aus ange-
lassenem Martensit und Karbid geringer ist als beim Martensit. Wie
bei der 0. Anlassstufe kommt es bei Stählen mit geringem Kohlen-
stoffgehalt zumindest teilweise zu einer Ausscheidung der ε-Karbide
durch Selbstanlassen. In [35] wurde der Selbstanlasseffekt für ver-
schiedene Abschreckraten und verschiedene Werte von MS berechnet.
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Dabei zeigte sich, dass bei einer Abkühlrate von 50 ◦C/s ein Stahl mit
MS = 350 ◦C nach dem Abschrecken erheblich stärker selbstangelas-
senen Martensit enthält als ein Stahl mit MS = 260 ◦C. Dies erklärt
sich durch die Kinetik der ε-Karbid Ausscheidung. Beim Stahl mit
höherem MS bleibt genügend Zeit bei Temperaturen, bei denen die
Ausscheidung schnell abläuft, wodurch sich ein stark ausgeprägter
Selbstanlasseffekt ergibt.
Bei Stählen mit einem Kohlenstoffgehalt unter 0,2 Ma.-% kann eine
nahezu vollständige Segregation des Kohlenstoffs zu den Versetzungen
aufgrund des Selbstanlasseffekts (siehe 0. Anlassstufe) dazu führen,
dass die 1. Anlassstufe ausbleibt. Dieser Effekt beruht darauf, dass die
thermodynamische Triebkraft nicht ausreicht, um die Kohlenstoffato-
me weg von den Versetzungen und hin zur Bildung von ε-Karbiden zu
bringen [36], was bei weiterer Erwärmung zur direkten Bildung von
Zementit aus den Kohlenstoffclustern heraus führt.
Nach Abschließen der 1. Anlassstufe liegt ein Gefüge aus angelassenem
Martensit, Kohlenstoffclustern an Versetzungen sowie ε-Karbid vor.
2. Anlassstufe: Umwandlung von Restaustenit
Enthält das Gefüge nach dem Härten Restaustenit, kommt es im Tem-
peraturbereich von etwa 200 ◦C-300 ◦C zum Zerfall des Restaustenits
in Ferrit und Zementit [30]. Aufgrund dieser Umwandlung erfolgt in der
zweiten Anlassstufe ein Volumenanstieg, der insbesondere bei geringen
Restaustenitanteilen aufgrund des angrenzenden Existenzbereichs der
dritten Anlassstufe durch die üblicherweise verwendeten Messverfah-
ren Dilatometrie und Kalorimetrie nicht immer eindeutig separierbar
ist [37].
3. Anlassstufe: Bildung vom Zementit
Während der dritten Anlassstufe im Temperaturbereich von 250-380 ◦C
kommt es zur Bildung von Zementit, einer spröden keramischen Ver-
bindung mit der chemischen Formel Fe3C und einer orthorhombischen
Elementarzelle. Das Volumen pro Eisenatom von Zementit ist geringer
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als das von ε-Karbid (s. Tabelle 2.1). Dadurch kommt es während
der dritten Anlassstufe global erneut zu einer Volumenabnahme. Für
die Ausscheidung von ε-Karbid und Zementit sind die dominierenden
Keimstellen die Versetzungen sowie Martensitlattengrenzen und Zwil-
lingsgrenzen [38, 39, 40]. Bestimmte Legierungselemente beeinflussen
die Wachstumskinetik von Zementit. Untersuchungen von [41] zeigen,
dass die Vergröberung im späten Verlauf der 3. Anlassstufe bei Fe-C-Cr
Legierungen im Temperaturbereich bis 600 ◦C durch Kohlenstoffdiffusi-
on kontrolliert schnell abläuft, wohingegen bei 700 ◦C eine verlangsamte
Vergröberung auftritt. Dies lässt auf die Diffusion von Chrom als ge-
schwindigkeitsbestimmenden Prozess schließen (vgl. Abschnitt 2.2.1).
Bei dieser Temperatur nähert sich der Chromgehalt im Karbid inner-
halb weniger Stunden dem Wert im thermodynamischen Gleichgewicht
an, weshalb der Zementit nur noch unter Beibehaltung dieser Kon-
zentration und somit durch Chromdiffusion kontrolliert wachsen kann.
Bezüglich der Konzentration von Chrom und Molybdän im Zementit
berichtet [42] von einer langsamen Anreicherung im Zementit. Auch
nach 187 Stunden bei 450 ◦C liegen die gemessenen Konzentrationen
noch weit unterhalb der theoretischen Gleichgewichtskonzentratio-
nen. Von diesem Ergebnis wird darauf geschlossen, dass Zementit bei
niedriglegierten Kohlenstoffstählen durch einen Paragleichgewichts-
mechanismus [11] nukleiert, bei dem es nur zum Austausch schnell
diffundierender Elemente wie Kohlenstoff zwischen Karbid und Matrix
kommt. Dabei kommt es bei Haltezeiten in der Größenordnung von
Minuten bei rund 500 ◦C zu einem stetigen Übergang zum Orthogleich-
gewicht, bei dem die Diffusion langsamer Elemente bestimmend für die
Vergröberungsrate ist [11]. Dies deckt sich mit der Studie von [43], bei
der erst ab Temperaturen von > 500 ◦C eine merkliche Anreicherung
von Chrom im Zementit gemessen wurde. Auch hier stellte sich mit
erhöhter Temperatur und Anlassdauer eine verlangsamte Vergröberung
aufgrund von chromdiffusionskontrolliertem Wachstum ein.
Demgegenüber berichtet [44] von einer signifikanten Anreicherung von
Zementit mit Chrom und Mangan in einem AISI 4340 Stahl nach dem
Anlassen bei 450 ◦C für 2 Stunden.
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In [45] wurde Einfluss von Chrom und Molybdän auf die Zementit
Vergröberung beim Anlassen untersucht mit dem Ergebnis, dass ne-
ben Chrom auch Molybdän die Vergröberung des Zementits hemmt
und die Spheroidisation des Zementits zu höheren Temperaturen hin
verschiebt.
In [46] werden thermokinetische Simulationen zum Zementitwachstum
unter Einfluss von Silizium und Mangan als Legierungselemente vorge-
stellt. Beide Legierungselemente reduzieren die Zementitvergröberung,
wobei Mangan das Wachstum stärker als Silizium unterdrückt.
Legierungselemente wirken sich also insbesondere auf die Vergröbe-
rungsrate von Zementit bei höheren Temperaturen aus. Dabei zeigen
Chrom, Molybdän, Silizium sowie Mangan einen hemmenden Einfluss
auf die Vergröberung. Dies spiegelt sich in der Härte des Stahls nach
dem Anlassen wider, die je nach Legierungselementen aufgrund des Ein-
flusses auf Karbid- und Kornvergröberung anders ausfällt. Einen guten
Überblick zu diesen Einflüssen für die wichtigsten Legierungselemente
gibt [47].
4. Anlassstufe: Bildung von Sonderkarbiden, Rekristallisation
Als 4. Anlassstufe werden die Prozesse bei Temperaturen über 450 ◦C
bezeichnet. Dabei kommt es zu einem fortschreitenden Versetzungsab-
bau und einer Vergröberung der ausgeschiedenen Karbide. Bei Stählen
mit einem hohen Anteil an karbidbildenden Elementen wie Chrom,
Vanadium oder Titan bilden sich im Temperaturbereich von etwa
500 ◦C-650 ◦C entsprechende Sekundärkarbide, die verfestigende Wir-
kung haben. Bei Temperaturen ab etwa 700 ◦C setzt Rekristallisation
ein [28], die die typische lattenartige Martensitmorphologie auflöst.
Abbau der Versetzungsdichte beim Anlassen
Während des martensitischen Härtens kommt es aufgrund der schnellen
diffusionslosen Umwandlung von Austenit zu Martensit und der damit
verbundenen Zwangslösung von Kohlenstoffatomen im Martensitgitter
zu einer extrem hohen Versetzungsdichte ρt nach dem Abschrecken.
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Beim Anlassen erfolgt ein thermisch aktivierter Versetzungsabbau.
Zum Umfang des Versetzungsabbaus beim Anlassen von Martensit
existieren einige Untersuchungen, die jedoch anhand stark unterschied-
licher Wärmebehandlungsarten und Materialien durchgeführt wurden.
Selbst bei vergleichbaren Materialien und Versuchsdurchführungen
wird jedoch von stark unterschiedlichen Ergebnissen berichtet. Bereits
für die Versetzungsdichten nach dem Abschrecken kommt es aufgrund
unterschiedlicher Messmethoden selbst für Stähle mit ähnlichem Koh-
lenstoffgehalt, der primär für die hohe Versetzungsdichte verantwortlich
ist, zu starken Abweichungen unter den Studien [48]. Im Folgenden
sollen die Ergebnisse verschiedener Studien dargelegt und verglichen
werden.
Für langsames Erwärmen im Ofen von martensitischem 42CrMo4 er-
mittelte [49] die Versetzungsdichten röntgenographisch als Funktion
der Anlasstemperatur bei jeweils einstündigem Halten. In den Abbil-
dungen 2.9a und 2.9b sind Versetzungsdichten absolut und normiert
auf die anfängliche Versetzungsdichte als Funktion der Anlasstempe-
ratur dargestellt. Erst ab Temperaturen über 150 ◦C kommt es zu
einem signifikanten Abbau der Versetzungen. Nach dem Anlassen bei
700 ◦C ist die Versetzungsdichte auf etwa 2-3% ihres Anfangswerts
zurückgegangen. In [50] wurde ein Stahl mit der Zusammensetzung von
42CrMo4 mit verschiedenen Aufheizraten auf 700 ◦C erwärmt und dort
zwischen 2 Sekunden und 1 Stunde gehalten. Die Versetzungsdichte
nach der Wärmebehandlung wurde mit Hilfe von EBSD Messungen
bestimmt. Der maximal gemessene Abbau der Versetzungsdichte nach
einstündigem Halten ergab eine Reduktion auf etwa 60% der ursprüng-
lichen Versetzungsdichte, was in starkem Kontrast zu den Messungen
von [49] steht. Auch in [51] wurde die Versetzungsdichte nach schnellem
Anlassen ohne Haltezeit auf bis zu 650 ◦C am Stahl SCM 435 mit einem
Kohlenstoffgehalt von 0,35 Ma.-% bestimmt. Dazu wurde ein Linien-
schnittverfahren auf TEM Aufnahmen der Mikrostruktur angewandt.
Nach Anlassen mit einer Aufheizrate von 100 ◦C/s auf 650 ◦C ergab
sich eine Reduktion der anfänglichen Versetzungsdichte auf etwa 50%.
Dieser Wert liegt deutlich unter dem von [50] bestimmten Wert von et-
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(b) Normierte Versetzungsdichte
Abbildung 2.9: Auf den Anfangswert normierte Versetzungsdichte in Abhängigkeit
der Anlasstemperatur für isothermes Anlassen für 1 h, nach [49].
wa 90% für ein Anlassen mit 100 ◦C/s auf 700 ◦C und anschließendem
Halten für 2 Sekunden. In [52] wurden für einen experimentellen Stahl
mit 0,2 Ma.-% Kohlenstoff der Versetzungsabbau röntgenographisch
sowie aus TEM Bildern bestimmt. Dabei wurde nach einstündigem
Halten auf 750 ◦C mit beiden Messverfahren eine Reduktion der Ver-
setzungsdichte auf etwa 10% des Anfangswerts ermittelt.










angesetzt werden. Darin ist Qdis eine Aktivierungsenergie und Cdis
eine Konstante.
Alternativ dazu haben [48] den Versetzungsabbau in Abhängigkeit
eines Anlassparameters aus den gemessenen Versetzungsdichten ver-
schiedener Autoren als Polynomfunktion modelliert.
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Entwicklung der mechanischen Eigenschaften beim Anlassen
Da die Versetzungsverfestigung einen beträchtlichen Anteil an der
Festigkeit des Martensits hat, kommt es durch den thermisch aktivier-
ten Versetzungsabbau während des Anlassens zu einer Entfestigung
des Gefüges, auch wenn Ausscheidungen in der 1. und 3. Anlassstufe
festigkeitssteigernd wirken können. Dies hängt jedoch maßgeblich von
Größe und Verteilung der Ausscheidungen ab, wodurch insbesonde-
re bei langer Haltezeit und hohen Temperaturen ein erneuter Abfall
der Festigkeit aufgrund der abnehmenden Ausscheidungsverfestigung
eintritt. Zudem spielt der Kohlenstoffgehalt des Stahls, der einerseits
die Versetzungsverfestigung und andererseits das Potential zur Aus-
scheidungsverfestigung durch Karbide bestimmt, eine wichtige Rolle.
So kann es, wie aus Abbildung 2.8 zu entnehmen ist, für einen Stahl
mit 0,18 Ma.-% zu einem Anstieg der Härte und Festigkeit im Bereich
der 1. Anlassstufe aufgrund der ausreichenden Bildung feiner Karbide
kommen. Neben Festigkeit und Duktilität ist auch die Kerbschlagzähig-
keit von entscheidender Bedeutung für die praktische Verwendung des
Werkstoffs. Der Einfluss des Anlassens auf die Kerbschlagzähigkeit ist
eng mit dem Restaustenitgehalt sowie dessen Stabilität beim Anlassen
verknüpft. Liegt der Restaustenit als Film um die Martensitlatten
vor, wie es bei Stählen mit geringem Kohlenstoffgehalt vorkommen
kann, scheiden sich in Folge der Restaustenitumwandlung während
der zweiten Anlassstufe Karbide zwischen den Martensitlatten aus, die
versprödend wirken [28]. Diese Versprödung tritt bei etwa 300 ◦C auf,
beruht aber nicht auf dem Effekt der Segregation von Unreinheiten
(z.B. Phosphor) wie bei der klassischen 300 ◦C Versprödung [54]. Mit
steigender Anlasstemperatur oberhalb von 300 ◦C kommt es zu einem
Anstieg der Kerbschlagzähigkeit [27, 54].
Einfluss der Aufheizbedingungen auf das Anlassen
Die beim Anlassen ablaufenden Prozesse sind in erster Linie diffusions-
kontrolliert, wodurch eine Abhängigkeit von Zeit t und Temperatur
T beim Anlassen besteht. Daraus folgt im gewissen Maße eine Aus-
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tauschbarkeit von Zeit und Temperatur, um den nach dem Anlassen
vorliegenden Werkstoffzustand zu beschreiben. Theoretisch existiert
für den Zustand nach dem Anlassen bei einer bestimmten Temperatur
und Zeit für jede andere Temperatur eine Zeit, nach der derselbe
Zustand vorliegt. Bei steigender Aufheizrate müssen demnach höhere
Maximaltemperaturen erreicht werden, um einen ähnlichen Effekt auf
die mechanischen Kennwerte zu erzielen [55]. Diese Austauschbarkeit
wurde von mehreren Autoren mit Hilfe von Ersatzparametern praktisch
anwendbar gemacht, die für isotherme Anlassprozesse für beliebige
Kombinationen T , t die Berechnung von Kenngrößen wie die Härte
erlauben.
Am weitesten verbreitet ist dabei der Hollomon-Jaffe Parameter PHJ,
der sich im isothermen Fall nach [56]
PHJ = T (C + log10(t)) (2.4)
berechnet, worin C eine vom Kohlenstoffgehalt abhängige Konstante ist.
Für nicht-isotherme Aufheizbedingungen lässt sich PHJ inkrementell
nach der Vorschrift [57]
PHJ,i = PHJ,i−1 +
Ti




mit der Anfangsbedingung PHJ,0 = CT0 berechnen. Mit Hilfe von
PHJ lässt sich die Härte nach gegeben Zeit-Temperaturverläufen be-
rechnen, häufig durch eine lineare Abhängigkeit der Härte von PHJ.
Die Gültigkeit dieses Ansatzes für hohe Aufheizraten beim Anlassen
konnte von [58] nachgewiesen werden. In [48] wurde PHJ anhand von
Gleichung 2.5 berechnet und zur Vorhersage der Versetzungsdichte
nach unterschiedlichen Anlassbedingungen verwendet.
In ähnlicher Weise wurde in [59] eine Äquivalenzzeit basierend auf
dem mittleren Diffusionsweg definiert, die den Fortschritt der in der 0.
Anlassstufe auftretenden Effekte beschreibt.
Die charakteristische Zeit- und temperaturabhängigkeit der Prozesse
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beim Anlassen, wie sie Gleichung 2.4 beschreibt, zeigt sich auch in der
Festigkeit. Abbildung 2.10 zeigt den Verlauf der Festigkeit für einen
Stahl mit 0,5 Ma.-% Kohlenstoffgehalt als Funktion von Anlassdauer
und -Temperatur. Ab etwa 30 Minuten Anlassdauer ändert sich die
Festigkeit nur noch schwach mit der Zeit, wohingegen es für kürzere
Anlassdauern eine starke Zeitabhängigkeit gibt.
Abbildung 2.10: Isofestigkeitslinien (Werte in MPa) in Abhängigkeit der Anlasstem-
peratur und -Dauer für einen Stahl mit 0,5 Ma.-%-Kohlenstoff [60].
Wie in Abschnitt 2.2.4 beschrieben, kommt es während der ersten und
dritten Anlassstufe zur Ausscheidung von Karbiden. Beim Erhöhen
der Aufheizrate verschieben sich die Umwandlungsbereiche zu höheren
Temperaturen hin. Dieser Effekt wurde für Aufheizraten bis 50 ◦C/s
von [29] für die erste und dritte Anlassstufe mit Hilfe dilatometrischer
Messungen nachgewiesen (siehe Abbildung 2.11).
Auch [61] fanden eine Verschiebung der Zementitausscheidungsbereiche
bei C45 um etwa 80 ◦C beim Erhöhen der Aufheizrate von 0,1 ◦C/s
auf 100 ◦C/s.
Neben den Ausscheidungen wird auch der Zerfall von Restaustenit
mit steigender Aufheizrate zu höheren Temperaturen hin verscho-
ben [55]. Darüber hinaus beeinflusst die Aufheizrate beim Anlassen
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Abbildung 2.11: Dilatometermessungen beim Anlassen eines martensitischen Stahls
mit verschiedenen Aufheizraten [29].
ebenfalls die Morphologie der entstehenden Mikrostruktur. Mit an-
steigender Aufheizrate wurde in mehreren Studien eine Verfeinerung
der gefundenen Zementitausscheidungen nachgewiesen. In [51] wurde
ein SCM435 Stahl mit zu 42CrMo4 vergleichbarer Zusammensetzung
mit Aufheizraten bis zu 1000 ◦C/s angelassen. Dabei wurde mit stei-
gender Aufheizrate mittels TEM Aufnahmen eine verfeinerte und
gleichmäßigere Karbidmorphologie festgestellt, insbesondere kam es
zur Zementitbildung innerhalb der Martensitlatten. Dies wurde mit
Argumenten aus der klassischen Nukleationstheorie begründet, die ein
Maximum der Keimbildungsrate bei einer bestimmten Temperatur
vorhersagt. Durch hohe Aufheizraten verschiebt sich der Punkt, bei
dem die Inkubationszeit vorüber ist, hin zu höheren Temperaturen
und damit hin zum Maximum der Keimbildungsrate, was zu einer
höheren Keimzahl führt. Dabei sinkt der mittlere Karbiddurchmesser
bei sonst gleichen Bedingungen um etwa die Hälfte, wenn die Aufheiz-
rate von 2 ◦C/s auf 1000 ◦C/s erhöht wird. Durch Zugversuche an den
verschieden angelassenen Proben konnte ein positiver Einfluss auf das
Verhältnis von Festigkeit und Duktilität nachgewiesen werden.
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(a) 1 ◦C/s (b) 300 ◦C/s
Abbildung 2.12: REM-Aufnahmen unterschiedlich schnell auf 700 ◦C aufgeheizter
martensitischer Gefüge aus [50]. Die Haltezeit betrug 1260 s.
In [50] wird für 42CrMo4 ein ähnlicher Befund beschrieben, auch hier
führen hohe Aufheizraten zu einer verfeinerten Ausscheidungsmorpho-
logie. In den Abbildungen 2.12a und 2.12b sind REM-Aufnahmen
einer langsam und einer schnell angelassenen Probe aus [50] abgebildet.
Beide Proben wurden nach dem Erwärmen auf 700 ◦C für 1260 s auf
dieser Temperatur gehalten. Insbesondere die bei hohen Aufheizra-
ten auftretenden Ausscheidungen innerhalb der Latten sind gut zu
erkennen. Offenbar kommt es trotz der Haltezeit bei hoher Tempera-
tur zu keiner nennenswerten Angleichung der Gefügezustände durch
Vegröberung der Ausscheidungen.
Messungen der Versetzungsdichte nach dem Anlassen auf 700 ◦C mit
anschließendem Halten zeigen einen geringeren Abbau mit steigender
Aufheizrate, wobei sich die Versetzungsdichte bei allen gemessenen
Aufheizraten um maximal 20% verringert hat. Basierend auf diesem Er-
gebnis wird in [50] argumentiert, dass durch den geringeren Abbau der
Versetzungen mit steigender Aufheizrate mehr Keimbildungsplätze zur
Verfügung stehen und es daher zu einer feineren und gleichmäßigeren
Ausscheidung von Zementit kommt. Die mittlere Größe der Karbide
hängt zudem vom Bildungsort ab. Zementit an Großwinkelkorngrenzen
ist gröber als solcher an Kleinwinkelkorngrenzen.
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Auch [62] konnte eine bei erhöhten Aufheizraten (< 100 ◦C/s) feinere
Zementitausscheidung bei Stählen mit wenig Kohlenstoff feststellen,
verbunden mit Zementitbildung innerhalb der Martensitlatten. In einer
späteren Studie [63] wurde der Einfluss der Zementitmorphologie unter-
schiedlich angelassener Stähle mit geringem Kohlenstoffgehalt auf die
Wasserstoffversprödung untersucht. Dabei zeigte sich, dass eine feine
Zementitmorphologie unter plastischer Verformung eine Reduktion der
Wasserstoffversprödung bewirkt, was mit dem Vermögen des Zementits
zur Bindung von Wasserstoffatomen erklärt wurde.
Neuste Ergebnisse von [64] zeigen eine drastische Erhöhung der Kerb-
schlagzähigkeit bei einem AISI 4340 Stahl bei Anlasszuständen gleicher
Zugfestigkeit, aber variierender Aufheizrate beim Anlassen, dargestellt
in Abbildung 2.13.
Abbildung 2.13: Kerbschlagarbeit bei Raumtemperatur für schnell und konventio-
nell angelassene Zustände mit gleicher Zugfestigkeit [64].
Restaustenitmessungen ergaben einen verringerten Restaustenitzerfall
bei schnellem Anlassen. Da der Restaustenitzerfall eine Versprödung
durch die Ausscheidung feiner Zementitfilme an den Martensitlatten-
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grenzen verursacht, verringert sich die Versprödung bei schnellem
Anlassen durch die Reduzierung dieser Filme. Einen ähnlichen Ein-
fluss erhöhter Aufheizraten auf die Kerbschlagzähigkeit beim Anlassen
von martensitischem 50CrMo4 konnte auch von [65] gefunden wer-
den. Diese Ergebnisse bestätigen damit Untersuchungen von [66], die
an ungeliertem Stahl mit 0,45 Ma.-% Kohlenstoffgehalt ebenfalls eine
erhöhte Kerbschlagzähigkeit bei schnellem Anlassen gegenüber kon-
ventionellem Anlassen feststellten.
Zusammenfassend lässt sich aus diesen Studien ableiten, dass hohe
Aufheizraten beim Anlassen von Stählen eine positive Auswirkung auf
die mechanischen Eigenschaften haben.
2.3 Umwandlungsplastizität
Bei Phasenumwandlungen im Stahl, die unter angelegter Spannung
auftreten, kann es zu signifikanten plastischen Verformungen kom-
men, auch wenn die mechanische Spannung deutlich unterhalb der
homogenisierten makroskopischen Streckgrenze des Materials liegt.
Dieser Effekt wird im Allgemeinen als Umwandlungsplastizität (UP)
bezeichnet [67]. Zwei Effekte spielen dabei eine dominante Rolle. Beim
Greenwood-Johnson-Effekt [68] kommt es zu einer Anpassungsdeh-
nung der weicheren Phase aufgrund der Volumenänderung der sich
ausbildenden härteren Produktphase. Die weichere Phase wird im Zuge
dessen plastifiziert, es kommt zu Umwandlungsplastizität. Dieser Effekt
spielt bei diffusiven Phasenumwandlungen die wichtigste Rolle. Bei
Scherumwandlungen, wie der Umwandlung von Austenit zu Martensit,
erfolgt eine Orientierung der Martensitlatten aufgrund einer Selektion
der Martensitvarianten durch die angelegte Spannung, was als Magee-
Effekt [69] bezeichnet wird. Zur Berechnung des Dehnungsinkrements










verwendet. Darin ist σ′ij der deviatorische Anteil des Spannungsten-
sors, φ eine Funktion des umgewandelten Anteils f der Produktphase.
Die Wahl der Funktion φ erfolgt üblicherweise durch Vergleich der
Berechnung nach Gleichung 2.6 mit dem Experiment. Eine Auswahl
an vorgeschlagenen Funktionen ist in [71] gegeben. K bezeichnet die
Umwandlungsplastizitätskonstante. Diese lässt sich anhand der Deh-
nungsänderung im Zuge der Phasenumwandlung sowie der Streckgrenze







berechnen, wobei ∆ε1→2 die Gesamtdehnungsänderung bei der Phasen-
umwandlung und σy die Streckgrenze der weicheren Phase ist. Dabei
wird davon ausgegangen, dass es zu keiner Plastifizierung der härteren
Phase kommt. Die Verfestigung der weicheren Phase wird als ideal
plastisch angenommen. Eine nahezu identische Gleichung schlägt [72]
vor, allerdings mit dem Vorfaktor 2 anstelle von 5/2.
Experimente zur UP Dehnung bei Bainit- und Martensitbildung
von [73] ergaben geringere K-Werte bei angelegten Druckspannun-
gen im Vergleich mit den unter Zugspannung gemessenen Werten.
In [74, 75] hingegen konnte mit Hilfe mehrachsiger sowie im Verlauf
der Umwandlung veränderlicher Lastspannungen nachgewiesen werden,
dass Gleichung 2.6 mit für alle Komponenten gleichem K auch in
diesen Fällen eine sehr gute Beschreibung der UP-Dehnung liefert.
Für größere angelegte Spannungen wird die maximale Dehnung durch
die Umwandlungsplastizität nichtlinear, was nicht mehr mit einem
konstanten K beschreibbar ist [76, 77]. Daher wurde in [77] das Modell
von Greenwood-Johnson so modifiziert, dass auch größere angelegte
Spannungen beschreibbar sind.
Diese Erweiterung enthält das Verhältnis aus angelegter von-Mises-
Vergleichsspannung und Streckgrenze δ = σM/σy. Für δ < 0,5 ergibt
sich Gleichung 2.7. Sie wurde zur Beschreibung der Umwandlungsplas-
tizität bei der Austenitbildung von [78] sowie der Martensitbildung
von [79] verwendet und erlaubt eine gute Beschreibung des nicht-
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linearen Bereichs der Umwandlungsdehnung für δ > 0,5. Da bei die-
sem Modell ideal plastisches Werkstoffverhalten angenommen wird,
kommt es bei Erreichen der Streckgrenze der weicheren Phase zu einer
Divergenz der Dehnung. Den Einfluss verschiedener Verfestigungsty-
pen auf die Umwandlungsplastizität wurde in [72] untersucht. Eine
neuere, rigoros theoretische Betrachtung von [80] kommt ebenfalls zum
Schluss, dass die Nichtlinearität bei etwa der Hälfte der Streckgrenze
der weicheren Phase einsetzt.
Der UP-Effekt bei Stahl wurde für die Martensitumwandlung [76],
die Ferritumwandlung [81] und die Austenitisierung systematisch un-
tersucht [82]. Weiterhin wurde in [83] der Effekt der Vergröberungs-
plastizität beschrieben. Dabei erfolgt bei der Vergröberung bereits
bestehender Ausscheidungen durch Ostwald-Reifung eine Plastifizie-
rung der weicheren umgebenden Matrix. Anhand eines Modells zur
Vergröberung der Ausscheidungen kombiniert mit Gleichung 2.6 konnte
die Zeitabhängigkeit der vergröberungsplastischen Dehnung beschrie-
ben werden.
2.4 Eigenspannungen bei der Wärmebehandlung
Bei der Wärmebehandlung von Bauteilen kommt es stets zur Aus-
bildung von Eigenspannungen. Dies ist bedingt durch die lokal un-
terschiedlichen thermischen sowie durch Phasenunmwandlungen ver-
ursachten Dehnungen, die sich aufgrund thermischer Gradienten im
Bauteil einstellen.
Eigenspannungen sind per Definition Spannungen, die in einem Bauteil
mit homogener Temperatur und mit Phasen im thermodynamischen
Gleichgewicht ohne Einwirkung einer äußeren Spannung vorliegen. Sie
spielen unter anderem bei der Schwingfestigkeit randschichtgehärteter
Bauteile eine entscheidende Rolle [84]. Je nach charakteristischer Län-
genskala, über der die Eigenspannungen ausgeglichen werden, wird
zwischen drei Eigenspannungstypen unterschieden [85]. Im Folgenden
wird der Fokus auf makroskopische Eigenspannungen, also Eigen-
spannungen erster Art, gelegt, die sich über eine Längenskala in der
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Größenordnung der Bauteilabmessung ausgleichen.
In diesem Abschnitt werden die Eigenspannungsentwicklungen wäh-
rend der Prozesse Randschichthärten und Anlassen erläutert.
Randschichthärten
Die Ausbildung des Eigenspannungszustands nach dem Randschicht-
härten lässt sich anhand von Abbildung 2.14 [86] veranschaulichen.
Abbildung 2.14: Schema zur Entstehung von Eigenspannungen beim Randschicht-
härten [87].
Bei Erwärmen der Randschicht kommt es dort zunächst zum Aufbau
von Druckspannungen, da diese sich gegen den kalten Kern ausdehnt.
Diese steigen bis zum Erreichen der Streckgrenze an. Mit weiter steigen-
der Temperatur sinkt die Streckgrenze, wodurch die Druckspannung
begrenzt wird. Sobald die Austenitisierung einsetzt, lagern sich die
Druckspannungen aufgrund der Volumenabnahme in der Randschicht
in Zugspannungen um. Nach Ende der Austenitisierung kommt es mit
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weiterer Erwärmung aufgrund der thermischen Dehnung erneut zu
einer Vorzeichenumkehr in den Druckspannungsbereich. Beim Abschre-
cken zieht sich die heiße austenitische Randschicht zusammen, während
der Kern weiter kalt bleibt. Dadurch kommt es durch Bildung von
Zugspannungen, die durch die Streckgrenze begrenzt werden. Durch
den Volumensprung bei der Martensitbildung kommt es final zu einer
Bildung von Druckspannungen, die durch die Umwandlungsplastizität
wiederum teilweise abgebaut werden. Diese bleiben beim Erreichen
von Raumtemperatur als Druckeigenspannungen in der Randschicht
zurück.
Anlassen
Liegen nach dem martensitischen Härten Druckeigenspannungen in
der Nähe der Oberfläche vor, kommt es beim darauffolgenden An-
lassen in der Regel zu einer Reduktion der Eigenspannungen. Eine
Ursache dafür ist die Volumenabnahme aufgrund der Ausscheidungen
von Karbiden in den Anlassstufen 1 und 3 [88, 89]. Je größer dabei die
Volumenabnahme durch die Ausscheidung ist, desto stärker kommt
es zur Abnahme der Druckeigenspannungen, welche sich bis hin zur
Entstehung von Zugeigenspannungen fortsetzen kann. Untersuchungen
von [90] an induktionsgehärteten zylindrischen Bauteilen zeigten, dass
es beim Anlassen dieser Bauteile zu einer Verlagerung der Druckeigen-
spannungen in Richtung Zug kommt. Dabei wurden die Teile im Ofen
konventionell sowie induktiv schnell angelassen. Bei der induktiven
Erwärmung mit hohen Aufheizraten kam es zu einer deutlich stärkeren
Ausbildung von Zugeigenspannungen als beim Ofenanlassen, was auf
größere thermische Gradienten und damit einhergehende im Bauteil
versetzte Dehnungsänderungen zurückzuführen sei. Darüber hinaus
kommt es auch nach der vollständigen Karbidausscheidung noch zu
einem weiteren, thermisch aktivierten Abbau der Eigenspannungen.
Nach [91] ist dies durch thermisch aktivierte Versetzungsumordnung
durch Gleiten, Quergleiten und Klettern bedingt. Dabei hängt die Ak-
tivierungsenergie für den thermisch aktivierten Eigenspannungsabbau
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vom Entstehungstyp der Eigenspannungen ab. Härteeigenspannun-
gen, die eine Mischform von Abschreck- und Umformeigenspannungen
darstellen, werden bei tieferen Temperaturen als Verformungseigen-
spannungen abgebaut.
Phänomenologisch lässt sich der thermisch aktivierte Eigenspannungs-
abbau durch die Zener-Wert-Avrami Gleichung nach






beschreiben [91], worin Q die Aktivierungsenergie für den ursächlichen
mikrostrukturellen Prozess und A,B,m Konstanten sind. Somit ergibt
sich ähnlich wie beim Anlassparameter eine starke Temperaturabhän-
gigkeit und eine schwache Zeitabhängigkeit, wodurch insbesondere bei
kurzen Erwärmprozessen die Maximaltemperatur ausschlaggebend ist
für den thermisch aktivierten Eigenspannungsabbau.
In [92] wurde der thermisch aktivierte Abbau von Eigenspannungen
verschiedener Entstehungsarten untersucht. Für C45 ergibt sich der in
Abbildung 2.15 gezeigte Verlauf bei verschiedenen Anlasstemperaturen
und -dauern. Eine Auswertung mit Hilfe von Gleichung 2.8 ergab eine
Aktivierungsenergie für den Eigenspannungsabbau von etwa 3,5 eV.
Dieser Wert stimmt nahezu mit dem in [93] gefundenen Wert für den
Abbau von Eigenspannungen durch Kugelstrahlen von 3,29 eV überein.
Demnach zeigen sich hier keine signifikanten Unterschiede in der Kine-




Abbildung 2.15: Verlauf der Härteeigenspannungen in Längsrichtung von
in Öl abgeschreckten Proben aus C45 für verschiedene
Anlasstemperaturen- und dauern [92].
2.5 Numerische Simulation des Härtens und
Anlassens
An dieser Stelle soll ein Überblick über bestehende Arbeiten zur Si-
mulation des Härtens und Anlassens gegeben werden. Aufgrund des
Schwerpunkts dieser Arbeit wird dabei detailliert auf Simulationen
des Anlassens eingegangen, während die Simulation des induktiven
Randschichthärtens nur kurz angerissen wird.
2.5.1 Simulation des induktiven Randschichthärtens
Simulationen für das induktive Randschichthärten wurden von [94,
86, 95, 96] entwickelt. Die auftretenden Phasenumwandlungen wurden
bei allen Autoren mittels Gleichungen vom JMAK-Typ für die Auste-
nitisierung sowie Gleichungen vom Koistinen-Marburger-Typ für die
Martensitumwandlung modelliert.
Unterschiedliche Herangehensweisen gibt es für die Berücksichtigung
der nichtlinearen Magnetisierungskurve der ferromagnetischen Phasen
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im Stahl. Während [94] eine harmonische elektromagnetische Simulati-
on mit einer nur temperaturabhängigen magnetischen Permeabilität
durchführten, verwendeten [86, 96] eine harmonische Simulation, bei
der die magnetische Permeabilität in Abhängigkeit des angelegten ma-
gnetischen Felds iterativ berechnet wurde. Eine voll transiente Lösung
für das elektromagnetische Problem wird in [95] beschrieben.
2.5.2 Simulation des Anlassens
Zur Simulation von Anlassprozessen existieren bereits einige Ansätze.
Üblicherweise werden im Rahmen von Finite-Elemente Programmen
thermisch-metallurgisch-mechanische Modelle implementiert, mit dem
Ziel Verzug, Härte- oder Eigenspannungsentwicklung beim Anlassen
eines Bauteils vorherzusagen.
Die einzelnen Autoren verfolgen insbesondere in Bezug auf die Beschrei-
bung der Mikrostrukturentwicklung sowie deren Kopplung mit den
mechanischen Eigenschaften unterschiedliche Ansätze. Ein Überblick
über zahlreiche Arbeiten zur Simulation des Anlassens wird in [97]
gegeben. Im Folgenden werden einige ausgewählte Modelle vorgestellt.
Ein frühes Modell für die Simulation des Anlassens wurde in [98] be-
schrieben. Dabei wurde im Rahmen eines Wärmebehandlungssimulati-
onsprogramms mit gekoppelter thermisch-mechanisch-metallurgischer
Modellierung auch das Anlassen berücksichtigt. Die Phasenumwandlun-
gen beim Anlassen wurden mit Hilfe eines Ansatzes vom JMAK-Typ
beschrieben, wodurch zusammen mit dem mechanischen Modell die
Vorhersage von Eigenspannungsentwicklung und Verzug ermöglicht
wurde. Später wurde von [99] ein für diesen Zweck untypischer ather-
mischer Ansatz für die Ausscheidungsentwicklung gewählt.
In [35] wurde ein FE-Modell für das Anlassen vorgestellt. Die Phasen-
umwandlungen wurden ebenfalls mit Hilfe der JMAK-Gleichung mo-
delliert. Erstmals wurde hier der Selbstanlasseffekt beim Abschrecken
modelliert, der zu einer sehr geringen Änderung der Eigenspannungen
beim Anlassen führt.
In [88, 100, 101] wurde ein Modell für das Anlassen mit Hilfe mikro-
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metallurgischer Ausscheidungsmodelle entwickelt. Dabei wurde die
Ausscheidung von ε-Karbid und Zementit anhand diffusionskontrollier-
ter Wachstums- und Auflösungsmodelle unter Berücksichtigung von
Multikomponentendiffusion modelliert. Dieses Modell liefert Größenver-
teilungen der beiden Karbidtypen durch einen größenklassenbasierten
Ansatz. Daneben wurde auch die Versetzungsentwicklung über Tem-
peratur und Zeit berücksichtigt. Mit Hilfe dieser Größen wurde die
Festigkeit des Stahls im Verlauf des Anlassprozesses simuliert. Ein wei-
teres Modell zur Simulation des Anlassens wurde in [102] beschrieben.
Dabei wurden ε-Karbid- und Zementitbildung sowie Restaustenitzer-
fall mittels modifizierter JMAK-Gleichungen empirisch beschrieben.
Zudem konnten mit Hilfe einer empirischen Funktion die Härte nach
dem Anlassen sowie durch Implementierung der Ausscheidungsmodelle
in eine FEM-Simulation des Anlassens Eigenspannungen und Verzüge
berechnet werden.
Einen anderen Ansatz verfolgten [38], die für einen Warmarbeitsstahl
mit hohem Chromanteil eine skalenübergreifende Simulation entwi-
ckelten. Dabei wurden die Ausscheidungen von Sonderkarbiden beim
mehrstündigen Anlassen bei Temperaturen >500 ◦C mit Hilfe eines
Thermokinetikprogramms berechnet. Anhand der so berechneten Aus-
scheidungsentwicklungen wurden die Beiträge der Ausscheidungsverfes-
tigung ermittelt. Weiterhin wurden der Abbau der Versetzungsdichte
und das bei den betrachteten relativ hohen Temperaturen relevan-
te Kriechen modelliert. Ein besonderes Augenmerk lag hier auf dem
Primärkriechen, das unter Berücksichtigung der Ausscheidungsentwick-
lung modelliert wurde.
Dezidierte Modelle für die Simulation schneller Anlassprozesse, die
auch den speziellen Bauteilzustand nach dem Randschichthärten be-
rücksichtigen, existieren bisher nicht. Zur Simulation des induktiven
Anlassens wurde in [103] zwar ein elektromagnetisches Modell imple-
mentiert, um den Erwärmungsprozess beim Anlassen zu simulieren. Das
Werkstoffmodell beschränkt sich dabei jedoch auf eine Vorhersage der
resultierenden Härte nach dem Anlassen mit Hilfe des Hollomon-Jaffe
Parameters. Es wurden keine Aussagen über Verzug oder Eigenspan-
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nungsentwicklung gemacht.
Eine ähnliche Simulation für das induktive Anlassen wurde von [104]
durchgeführt, wobei der Schwerpunkt hier ebenfalls auf der Erwär-
mungssimulation lag. Seitens der Materialeigenschaften wurde nur die
Entwicklung der Härte simuliert.
[89] simulierten den Vergütungsprozess an 42CrMo4 mit Hilfe eines
gekoppelten elektromagnetisch-thermisch-mechanisch-metallurgischen
Modells. Dabei wurden Umwandlungsdehnungen und Kriechen als
metallurgische Effekte implementiert. Hier war jedoch nur das Här-
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3.1 Material
Alle Versuche wurden mit Proben aus 42CrMo4 durchgeführt. Das Roh-
material wurde in vorvergüteten und geschälten Stangen angeliefert.
Zwei Chargen wurden im Laufe der Arbeit verwendet, deren Zusam-
mensetzung mittels ESA Analyse bestimmt wurde und in Tabelle 3.1
angegeben ist.
Charge C Mn Cr Si Mo S Fe
1 0,453 0,708 0,990 0,212 0,159 0,020 bal.
2 0,440 0,731 1,052 0,238 0,209 0,040 bal.
Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung des verwendeten 42CrMo4 Stahls in
Ma.-%.
Abbildung 3.1: Lichtmikroskopische Aufnahme des angeätzten Ausgangsgefüges
bei 500-facher Vergrößerung.
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Nach der Probenfertigung wurden alle Proben, deren Geometrien im
Folgenden beschrieben werden, für 20 Minuten bei 880 ◦C austenitisiert
und anschließend in Öl abgeschreckt, bevor sie bei 570 ◦C für 180
Minuten angelassen wurden. Die so vorvergüteten Proben weisen bei
beiden Chargen eine Härte von 330 HV0,1 auf. Abbildung 3.1 zeigt eine
500x vergrößerte Aufnahme einer polierten und mit Nital angeätzten
Probe nach der Wärmebehandlung. Die nach dem martensitischen




Für die Versuche zum Randschichthärten und -anlassen wurden die
in Abbildung 3.2 dargestellten zylindrischen Proben verwendet. Die
Proben wurden aus Charge 2 gefertigt.
Abbildung 3.2: Rundproben für die induktiven Wärmebehandlungsversuche.
3.2.2 Dilatometrie
Für die Dilatometerversuche wurden Vollproben bei Versuchen mit





Abbildung 3.3: Verwendete Dilatometerproben.
chen verwendet, die in Abbildung 3.3a respektive 3.3b dargestellt sind.
Alle Dilatometerproben wurden aus Material der Charge 1 gefertigt.
3.2.3 Zugversuche
Die Geometrie der verwendeten Proben für die Warmzugversuche ist
in Abbildung 3.4 dargestellt. Die Zugproben wurden aus Charge 1
gefertigt.
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Abbildung 3.4: Geometrie der für die Warmzugversuche verwendeten Proben.
3.3 Untersuchungsmethoden
3.3.1 Induktive Randschichtwärmebehandlung
Als praxisnaher Versuch wurden die in Abbildung 3.2 gezeigten Probe-
körper mit Hilfe der Zweifrequenz Induktionshärteanlage KHM 750 der
Firma Fiand mit dem Frequenzumrichter IDEA SMS850 wärmebehan-
delt. Die Frequenzbereiche im Mittelfrequenz (MF) und Hochfrequenz
(HF) Bereich liegen bei 10 kHz− 30 kHz respektive 150 kHz− 450 kHz.
Die maximale Leistung beträgt 400 kW im MF- und 450 kW im HF-
Bereich.
Als Induktor wurde ein Ringinduktor mit Feldkonzentrator des Typs
IDEATron 50-500 kHz verwendet. Das Abschrecken erfolgte über eine
Abschreckbrause, als Abschreckmedium wurde die Polymer-Wasser
Lösung Thermisol QZS 400 verwendet.
Die Temperaturmessung erfolgte mit einem Q.bloxx Messsystem der
Firma Gantner Instruments mit einer Sampling Rate von 1000 Hz unter
Verwendung von Typ K Thermoelementen. Diese wurden stets mittig
auf der Probenstirnfläche aufgeschweißt. Bei einzelnen Proben wurde
zudem ein Typ K Mantelthermoelement in einem erodierten Sackloch
mit 0,5 mm Durchmesser platziert. Der Mittelpunkt des Sacklochs ist
1 mm von der Oberfläche entfernt und die Tiefe des Lochs beträgt die




Mit Hilfe der Dilatometrie können thermische Ausdehnungskoeffizien-
ten sowie der Verlauf von Phasenumwandlungen die mit Volumenände-
rungen einhergehen bestimmt werden [105, 106, 107]. Für die beschrie-
benen Versuche wurde ein Dilatometer mit Induktionserwärmung und
Gasabschreckung der Firma TA Instruments (ehemals Bähr Thermo-
analyse) DIL805A/D mit verschiedenen Messgeometrien verwendet.
Als Abschreckmedium wurde bei allen Versuchen Helium eingesetzt.
Die Temperatur wurde mit aufgeschweißten Typ-S Thermoelementen
mit 0,1 mm Drahtdurchmesser gemessen.
Spannungsfreie Dilatometrie
Die Messgeometrie zur spannungsfreien Dilatometrie ist in Abbil-
dung 3.5 skizziert. Die Probe befand sich zwischen zwei Schubstangen
aus Quarzglas. Die Verschiebung der rechten Schubstange bei Län-
genänderung der Probe wurde mittels eines linearen Dehnungsaufneh-
mers gemessen. Die Messgenauigkeit lag dabei bei 0,1 µm. Als Proben
wurden Hohlzylinder verwendet, deren Geometrie in Abbildung 3.3b
dargestellt ist, um eine gleichmäßige Erwärmung in Radialrichtung bei
hohen Aufheizraten zu gewährleisten. Das Abschrecken erfolgte durch









Abbildung 3.5: Skizze der Standard Messgeometrie des verwendeten Dilatometers.
In der Dilatometerprobe stellt sich in longitudinaler Richtung ein
Temperaturgradient ein [108, 109, 110, 111], der zum Einen durch die
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(a) Temperaturdifferenz zwischen
Probenmitte und -kante.
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(b) Gemessene Dehnung beim Aufhei-
zen.
Abbildung 3.6: Experimentelle Charakterisierung der Temperaturverteilung in der
Dilatometerprobe bei verschiedenen Aufheizraten, nach [112]. Die
Legende gilt für beide Abbildungen.
Wärmeabfuhr über die Kontaktflächen der Probe mit den unbeheizten
Schubstangen und zum Anderen durch eine inhomogene Wärmeein-
bringung durch das Spulenfeld verursacht wird. Diese rührt von einer
Streuung der magnetischen Induktion an den Probenkanten her [1].
Zur Untersuchung des Temperaturgradienten wurde eine angelasse-
ne und damit im betrachteten Temperaturbereich umwandlungsfreie
Probe mit verschiedenen Aufheizraten erwärmt. Der Temperaturun-
terschied zwischen der Temperatur in der Probenmitte T1 und der
Probenkante T2 wurde mit Hilfe zweier Thermoelemente gemessen und
ist in Abbildung 3.6a als Funktion von T1 dargestellt. Mit der Aufheiz-
rate steigt ∆T = T1 − T2 kontinuierlich an, bei 1200 ◦C/s beträgt der
maximale Unterschied etwa 180 ◦C. Abbildung 3.6b veranschaulicht
die Auswirkung des Temperaturgradienten auf die Dehnungsmessung.
Dabei ergibt sich für die höchste Aufheizrate eine bis zu 20% geringere
Gesamtdehnung als bei der langsamsten Aufheizrate. Der Temperatur-
gradient verhindert somit direkte Rückschlüsse auf die Umwandlungs-




Es ist jedoch möglich, den Temperaturgradienten zu ermitteln und in
die Auswertung mit einzubeziehen. In [109] wurde dazu ein Verfahren
auf Basis der Segmentierung der Probe in einzelne Bereiche mit homo-
gener Temperatur vorgeschlagen, das auf der Annahme eines linearen
Temperaturgradienten von der Probenmitte zur Probenkante beruht,
wobei der maximale Temperaturunterschied anhand von Umwand-
lungspunkten aus der Längenänderung abgeschätzt wird. Flexibler und
genauer kann die Temperatur T (x, t) an der Stelle x zur Zeit t und
damit der Temperaturgradient durch Lösung der eindimensionalen













+ ẇI + ẇR (3.1)
bestimmt werden [112] (eigene Veröffentlichung). Darin bezeichnen
λ(T ), cp(T ) den Wärmeleitungskoeffizienten respektive die spezifische
Wärmekapazität. ẇI bezeichnet die induzierte Wärmeleistung pro





(T 4 − T 40 ) (3.2)
mit dem Probenaußendurchmesser ra, Innendurchmesser ri, Stefan-
Boltzmann-Konstante σ sowie der Umgebungstemperatur T0. Die
Emissivität ε wurde für Stahl als 0,3 und für Glas als 0,9 angenommen.
Die Probengeometrie entspricht der Hohlprobe in Abbildung 3.3b.
Die Materialparameter für Stahl wurden aus [113], die thermische
Leitfähigkeit von Glas wurde aus [114] (Heraeus Data), die spezifische
Wärmekapazität von Glas aus [115] entnommen.
Gleichung 3.1 lässt sich mit Hilfe der expliziten Finite-Differenzen-
Methode (FDM) nach dem FTCS (Forward Time Central Space)
Schema näherungsweise lösen [116]. Dabei werden die unabhängigen
Variablen x, t in der Form x ≡ xi, i ∈ [0,N [ sowie t ≡ tj, i ∈ [0,M [
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diskretisiert [116]. Der Probe sind dabei die Knoten 0−Ns−1, der
Schubstange die Knoten Ns− (N − 1) zugehörig. Der Wärmeübergang
von der Probe auf die Glasschubstange wird mit
q̇S→R = γ(T (Ns − 1, j)− T (Ns, j)) (3.3)
beschrieben, worin γ der Wärmeübergangskoeffizient ist. Die induzierte
Wärmeleistung pro Volumen ẇI wird ortsabhängig und zeitabhängig
als ẇI(i, j) = ẇ(0, j)f(i) ermittelt. Die in der Probenmitte eingebrach-
te Leistung pro Volumen ẇ(0, j) wird für den Zeitschritt j anhand der
am Ende des Zeitschritts vorliegenden und aus dem Experiment be-
kannten Temperatur T (0, j) berechnet. Dadurch wird die Erwärmung
der Probe in einem gegebenen Experiment perfekt nachgebildet, ohne
einen Regler zu implementieren.
Die Funktion f(i) trägt der inhomogenen Temperatureinbringung
in die Probe Rechnung. Eine vereinfachte elektromagnetische FE-
Simulation ergab, dass am Rand der Probe nur etwa 33 % der in der
Mitte eingebrachten Wärme induziert werden. Der Versuch, die Funkti-
on f(i) als Fit zu den Simulationsergebnissen zu wählen, erlaubte nur
eine mäßige Abbildung des gemessenen Temperaturgradienten. Daher
wurde die Funktion empirisch als gaussförmig mit Maximum f(0) = 1
und Standardabweichung σG angenommen.
Zur Bestimmung der freien Parameter γ und σG wurden die aufheiz-
ratenabhängigen Experimente aus Abbildung 3.6b als Summe der






εref (T (i, j)). (3.4)
berechnet. Darin ist εref (T (i, j)) die aus dem Experiment mit 1 ◦C/s
gemessene Referenzdehnung. εcalc(j) wurde mit Hilfe des in der Pro-
grammiersprache Python implementierten Nelder-Mead Downhill Sim-
plex Algorithmus [117] durch Variation von γ und σG an die gemes-
senen Daten angepasst. Die beste Übereinstimmung ergab sich für
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σG = 4,87 mm sowie γ = 0,014 W/(mm2◦C). Zur Validierung des
Modells wurde ein Experiment mit einem Aufheizschritt mit einer
Aufheizrate von 600 ◦C/s auf 570 ◦C, gefolgt von einem isothermen
Halteschritt bei dieser Temperatur, durchgeführt. Anschließend wurde
der Versuch mit dem obig beschriebenen Modell simuliert. Abbil-
dung 3.7 zeigt die sehr gute Übereinstimmung zwischen gemessener
und berechneter Dehnung und bestätigt somit die Anwendbarkeit des
Modells für die Auswertung von Dilatometermessungen mit hohen
Aufheizgeschwindigkeiten. Das neu entwickelte Verfahren zur Berück-
sichtigung des Temperaturgradienten im Dilatometer erlaubt eine
deutlich genauere Auswertung von Dilatometerversuchen mit hohen
Aufheizraten bei beliebigen Aufheizbedingungen.
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Abbildung 3.7: Validierung des Temperaturmodells für das Induktionsdilatometer
anhand eines Experiments mit dem in blau dargestellten Tem-
peraturverlauf in der Probenmitte. Es ergibt sich eine sehr gute
Übereinstimmung zwischen gemessener Dehnung in rot und berech-
neter Dehnung in schwarz. Nach [112].
Messgeometrie mit Druckbelastung
Mit Hilfe der Druckeinheit können Dilatometerversuche unter uniaxia-
ler Druckbelastung durchgeführt werden, um den Einfluss angelegter
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Spannungen auf die Umwandlungen und das Kriechverhalten zu un-
tersuchen. Die Messgeometrie ist in Abbildung 3.8 dargestellt. Dabei
wurden Vollproben verwendet, die in Abbildung 3.3a skizziert sind. Die
verwendeten Schubstangen bestehen aus Quarzglas, die Stempel aus
Al2O3. Der Längenunterschied wurde zwischen den beiden Schubstan-
gen gemessen. Dabei ist zu beachten, dass es aufgrund der ähnlichen
Elastizitätsmoduln zwischen Stempeln (EAl2O3 ≈ 350 GPa) und Probe
(E42CrMo4 ≈ 210 GPa) zu einer stirnseitigen Verformung der Stempel
durch die Probe und somit zu einer verfälschten Messung der Län-
genänderung kommt. Diese fällt jedoch gering aus und wurde in den
nachfolgenden Messungen plastischer Dehnungsmaße außer Acht gelas-
sen. Der für die Standardgeometrie beschriebene Temperaturgradient
tritt in dieser Messgeometrie noch stärker auf, da die Druckstempel
sich weniger stark erwärmen. Zudem wird aufgrund der Pressung der
Stempel auf die Probenenden der Wärmeübergang verbessert. Aus
diesem Grund wurde bei den Versuchen mit Druckbelastung eine ma-
ximale Aufheizrate von 10 ◦C/s verwendet. Der sich dabei einstellende











Abbildung 3.8: Skizze der Messgeometrie zum Messen mit angelegter uniaxialer
Druckspannung.
3.3.3 Mikrohärtemessung
Die Härte der Proben wurde mit einem QNess Q10A Vickers Mikrohär-
temessgerät gemessen. Dabei wurde mit einer Prüfkraft von 0,9801 N,
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also HV0,1, gemessen, die nach Erreichen 10 s gehalten wurde. Die
Proben wurden vor der Härteprüfung in einen Probenhalter aus Stahl
montiert und in der Hälfte der Länge getrennt. Dies ist notwendig, da
aufgrund des in Abschnitt 3.3.2 beschriebenen Temperaturgradienten
nur in diesem Bereich der gewünschte Temperaturverlauf eingehalten
wird. Anschließend wurden die Proben mit P320 Schleifpapier plan




Die beim Anlassen ausgeschiedenen Karbide wurden mittels Rasterelek-
tronenmikroskop (REM) sichtbar gemacht. Dazu wurden die Proben
zunächst wie im Abschnitt 3.3.3 beschrieben präpariert. Zusätzlich
erfolgte noch eine Feinpolitur mit 1 µm Diamantpolitur und anschlie-
ßender Endpolitur mit einer Suspension mit 50 nm großen Partikeln
aus Oxidkeramik. Danach wurden die Proben samt Probenhalter für
5 s in 1% Nitallösung getaucht, um die Karbide freizulegen.
Die Aufnahmen wurden an einem Zeiss-LEO 1530 REM mit Feldemissi-
onskathode und einer maximalen Auflösung von 1 nm bei Verwendung
des Sekundärelektronen-Detektors durchgeführt.
Transmissionselektronenmikroskop
Detaillierte chemische und mikrostrukturelle Analysen der angelas-
senen Proben wurden mit einem Transmissionselektronenmikroskop
vom Typ FEI Tecnai Osiris durchgeführt. Dazu wurden zunächst
elektronentransparente Proben mit Hilfe einer Ionenstrahlsonde (Fo-
cused Ion Beam – FIB) vom Typ FEI DualBeam Strata 400S mit
einer Ga+-Ionenquelle präpariert. Als Elektronenquelle dient eine
thermisch gestützte Feldemissionskathode (Schottky-Emitter). Bei der
hochauflösenden TEM-Abbildung (HRTEM) im 200 kV Betrieb ist
eine Punktauflösung von 0,24 nm erreichbar. Der minimale Sonden-
durchmesser des fokussierten Elektronenstrahls beträgt 0,16 nm, was
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auch die Auflösung der rastertransmissionselektronenmikroskopischen
Abbildung (STEM) bestimmt. Die Registrierung der TEM-Bilder er-
folgte durch durch 2k X 2k CCD-Kameras (Gatan UltraScan 1000 P),
wobei die Bildaufnahmezeit für TEM-Hellfeldaufnahmen typischerwei-
se 1-2 s betrug. TEM-Dunkelfeldbilder wurden mit einer Messzeit von
8-12 s registriert. Zur Bildaufnahme und weiteren digitalen Verarbei-
tung wurde das Programm Digital Micrograph (Gatan) benutzt. Das
Gefüge der Proben wurde durch die Ausnutzung beugungsbedingter
Kontrastunterschiede durch konventionelle TEM-Hellfeld- und Dunkel-
feldabbildungen charakterisiert. Zur Analyse der kristallinen Struktur
wurden hochauflösende TEM Bilder aufgenommen, die die Berech-
nung von Diffraktogrammen durch schnelle Fourier-Transformation
(FFT) ermöglichen. Zur chemischen Charakterisierung wurde die Me-
thodenkombination STEM/EDXS eingesetzt. Die Messzeit betrug
typischerweise 1-2 Stunden. Die maximale laterale Auflösung beträgt
für sehr dünne TEM-Proben bis zu 1 nm.
3.3.5 Zugversuche
Die Zugversuche zur Bestimmung von E-Modul und Verfestigungs-
verhalten wurden auf einer Zwick/Roell Zmart.Pro Zugprüfmaschine
mit kapazitivem Dehnungsaufnehmer durchgeführt. Für die Warm-
zugversuche wurden die in Abbildung 3.4 gezeigten Proben mittels
Spiegelofen aufgeheizt. Die Probenaufnehmer wurden ebenfalls beheizt,
um eine homogene Probenerwärmung zu gewährleisten.
3.3.6 Eigenspannungsmessung
Die Eigenspannungstiefenverläufe nach Härten und Anlassen wurden
mit Hilfe der sin2 (ψ) Methode [118] gemessen. Der Materialabtrag
zur Tiefenmessung erfolgte dabei mit Hilfe eines LectroPol-5 Elektro-
poliergeräts der Firma Struers. Für die Materialkonstanten wurden
E{211} = 219,911 GPa und ν{211} = 0,28 nach [119] angenommen. Die
Eigenspannungsmessungen wurden mit einem ψ-Diffraktometer mit
V-gefilterter Cr-Kα Strahlung durchgeführt. Dabei wurde der {211}
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α-Fe Reflex (2θ0 = 156,394 ◦) bei 15 ψ Winkeln für −60◦ < ψ < 60◦
(äquidistante Schritte in sin2 (ψ)) gemessen. Der Primärstrahl wurde
mit Hilfe einer Lochblende mit 1 mm Durchmesser kollimiert. Auf der
Detektorseite wurde der Strahl zur Symmetrisierung durch eine 4 mm
Schlitzblende vor dem Szintillationszähler geleitet. Für jede Abtragtiefe




4 Modelle für das Werkstoffverhalten
& Simulationsmethoden
4.1 Modellierung von Phasenumwandlungen
4.1.1 Phänomenologische Modelle
Ein häufig verwendetes Modell zur Beschreibung der Kinetik von Pha-
senumwandlungen in Festkörpern ist auf die unabhängigen Arbeiten
von Johnson und Mehl, Avrami [120, 121, 122] und Kolmogorov [123]
zurückzuführen. Die sogenannte JMAK-Gleichung wird üblicherweise
als
f = 1− exp (−(bt)n) (4.1)
angegeben. Dabei ist f der umgewandelte Anteil der neuen Phase
und t die Zeit. b wird als Wachstumsrate und n als Avrami Expo-
nent bezeichnet. Beide Konstanten hängen von den Nukleations- und
Wachstumsbedingungen und der Morphologie der wachsenden Pha-
se ab. Für eine konstante Nukleationsrate mit homogen verteilten
Keimstellen, konstanter Wachsstumsgeschwindigkeit und sphärischem
Wachstum der Phasen gilt beispielsweise b = const. und n = 4 [12].
Gleichung 4.1 ergibt sich aus der Annahme eines Umwandlungsge-
setztes der Form f = (bt)n, das unbegrenztes isotropes Wachstum
mit konstanter Wachstumsrate b beschreibt. Die Ableitung ḟ dieser
Gleichung wird nun mit dem Faktor 1− f multipliziert. Dies trägt
dem mechanischen Zusammenstoßen der umgewandelten Phasen, die
sich im betrachteten Volumen an verschiedenen Punkten bilden und
dieses mit zunehmendem Fortschreiten der Umwandlung ausfüllen,
Rechnung. Die modifizierte Form der Umwandlungsrate lautet dann
ḟ = (1− f)nbntn−1 (4.2)
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was nach Integration Gleichung 4.1 liefert. Die gegenseite Wachstums-
hemmung einzelner Bereiche während der Umwandlung kann über
den empirischen Parameter r auf langweitreichendere Interaktionen
erweitert werden. Dies führt zur allgemeinen Differentialgleichung für
den gebildeten Anteil f
ḟ = (1− f)rnbntn−1. (4.3)




1− exp (−(bt)n), r = 1
1− (1 + (bt)n)−1, r = 2
1− (1 + (r− 1)(bt)n)(
1
1−r ), r 6= 1.
(4.4)
Der Spezialfall für r = 2 ist bekannt als Austin-Rickett-Gleichung [124],
die ein stärker eingeschränktes Wachstum aufgrund des Zusammen-
prallens annimmt, wodurch sich ein flacherer Verlauf der Umwandlung
bei fortgeschrittenem Prozess ergibt, wie in Abbildung 4.1a darge-
stellt. In [125] wird der Einfluss verschiedener Randbedingungen wie
Verteilung der Keimstellen und Isotropie beim Wachstum auf die Re-
aktionskinetik untersucht, wobei gefolgert wird, dass die allgemeine
Form von Gleichung 4.4 mit (r 6= 1) die meisten Umwandlungs- und
Ausscheidungsprozesse bei richtiger Wahl von r hinreichend gut abbil-
det.
Die Frage nach der Wahl von r lässt sich aufgrund der Komplexität
von Phasenumwandlungen und Ausscheidungsprozessen nur schwer
vorab beantworten. In der Regel erfolgt die Wahl von r durch Vergleich
mit gemessenen Umwandlungsverläufen.
In [126] wurde anhand verschiedener diffusionsgesteuerter Ausschei-
dungsreaktionen gefolgert, dass sich die Austin-Rickett-Gleichung
(r = 2) in einigen Fällen besser für das Anpassen der gemessenen
Daten eignet als die JMAK-Gleichung (r = 1).
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass keine der Gleichungen 4.4
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(a) Isotherm.
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(b) Kontinuierliche Erwärmung mit
konstanter Aufheizrate.
Abbildung 4.1: Entwicklung der Phasenanteile für verschiedene Werte von r nach
Gleichung 4.4.
für allgemeine diffusionsgesteuerte Phasenumwandlungen ohne Ein-
schränkungen anwendbar ist. Im Falle des Anlassens spielt das me-
chanische Aufeinandertreffen der wachsenden Phasen eine eher unter-
geordnete Rolle, da der Volumenanteil der gebildeten Karbide gering
ist. Allerdings kommt es zur Wechselwirkung der einzelnen Karbide
durch Überlappen der Diffusionsfelder, was häufig als soft impingement
bezeichnet wird. Demnach muss bei den Ausscheidungsreaktionen beim
Anlassen ein Faktor r 6= 1 in Betracht gezogen werden.
Streng genommen gelten die oben genannten Gleichungen für iso-
therme Umwandlungsprozesse, worin b und n Konstanten sind. Um
nichtisotherme Prozesse zu beschreiben, wird die Wachstumsrate b
häufig durch einen Arrhenius-Ansatz gemäß






mit der Boltzmann-Konstante kB berechnet. C ist ein Vorfaktor und
∆H eine Aktivierungsenergie. Im nichtisothermen Fall mit beliebi-
gem Zeit-Temperatur-Verlauf existiert keine allgemeine analytische
Lösung von Gleichung 4.3, sodass der Phasenanteil f numerisch ap-
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proximiert werden muss. Eine Möglichkeit dazu ist die Annäherung
des Temperaturverlaufs als Treppenfunktion [127] unter Verwendung
der isothermen Lösungen, Gleichung 4.4. Gegeben sei ein beliebiger
Zeitpunkt ti während der Umwandlung bei der Temperatur Ti und dem
bereits gebildetem Phasenanteil fi. Der Phasenanteil fi+1 im nächsten
Zeitschritt ti+1 bei der Temperatur Ti+1 wird wie folgt berechnet. Zu-
nächst wird die fiktive Zeit t∗i berechnet, die in einem hypothetischen
isothermen Prozess bei der Temperatur Ti+1 notwendig wäre, um den
Phasenanteil fi zu bilden. Der Phasenanteil fi+1 ergibt sich dann
gemäß Gleichung 4.4 mit der Temperatur Ti+1 und der Zeit t∗i + ∆t,
wobei ∆t das gewählte Zeitinkrement ist. Dieses Verfahren lässt sich
für alle r anwenden und zeichnet sich durch eine hohe Stabilität ge-
genüber dem gewählten Zeitinkrement aus. In Abbildung 4.1b ist die
Ausscheidungskinetik bei Erwärmung mit konstanter Aufheizrate für
verschiedene Werte von r aufgetragen. Analog zur Verlangsamung der
Umwandlungsrate im isothermen Fall zeigt sich mit wachsendem r
ein Anstieg der Temperatur bei der die Umwandlung abgeschlossen
ist. Die beschriebenen Gleichungen erlauben eine phänomenologische
Beschreibung des Fortschritts einer Phasenumwandlung. Durch ihre
mathematische Einfachheit und die damit verbundene effiziente Be-
rechnung von Phasenumwandlungen eignen sie sich zur Verwendung in
FE-Simulationsmodellen. Allerdings erlauben sie keine Aussage über
die Größenverteilung gebildeter Phasen und lassen aufgrund der stark
vereinfachten Annahmen nur bedingt Rückschlüsse auf zugrundelie-
gende physikalische Prozesse zu.
4.1.2 Nukleations- und Wachstumsmodelle
Neben den oben beschriebenen phänomenologischen Modellen las-
sen sich Phasenumwandlungen und Ausscheidungsprozesse auch über
physikalisch basierte Modelle beschreiben. Dabei werden die in Ab-
schnitt 2.2.1 ablaufenden Prozesse Nukleation, Wachstum und Vergrö-
berung berücksichtigt. Diese Art von Modellen wurde erfolgreich in
einer Vielzahl von Berechnungen verschiedener Ausscheidungsreaktio-
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nen in Stahl [128, 129, 130, 131] oder Aluminium [132] verwendet.
Als Basis für die in dieser Arbeit durchgeführte Simulation wird das
am Institut Jean Lamour (IJL) Nancy, entwickelte und in [88, 100, 101]
beschriebene Simulationsmodell verwendet. Dieses beruht auf diskreten
Größenklassen, in die die als sphärisch angenommenen Karbide einge-
ordnet werden und die sie beim Wachsen oder Schrumpfen wechseln.
Das Modell ist ein sogenanntes Mean-Field-Modell. Dies bedeutet, dass
sich um alle Karbide herum eine Matrix mit den selben Eigenschaften
befindet. Das erlaubt eine effiziente Berechnung, da keine orts- oder
richtungsabhängigen Eigenschaften berechnet werden müssen. Aller-
dings können somit auch keine lokalen Konzentrationsunterschiede
oder überlappende Diffusionsfelder in der Matrix abgebildet werden.
Das Konzentrationsprofil von der Grenzfläche hinein in die Matrix
entspricht dabei der Lösung der homogenen Laplace-Gleichung für die
Diffusion [100].
Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Modell modifiziert, um die Aus-
scheidung von Zementit im Paragleichgewicht zu modellieren, da bei
den betrachteten Kurzzeitprozessen davon ausgegangen werden kann,
dass keine Umlagerung der langsam diffundierenden Substitutionsato-
me erfolgt (vgl. Abschnitt 2.2.4). Im Folgenden werden die grundle-
genden Gleichungen und Charakteristika des Modells beschrieben.
Paragleichgewicht
Im Gegensatz zum Originalmodell wird in dieser Arbeit von Nukleati-
on und Wachstum von Zementit im Paragleichgewicht ausgegangen.
Thermodynamisch ist das Paragleichgewicht, im Folgenden mit PE




















charakterisiert [11]. Dabei steht i für die Substitutionsatome und es gilt
zudem yi = xi/(1− xc) mit dem Stoffmengenanteil der Substitutions-
atome xi und von Kohlenstoff xc. Der Index i im chemischen Potential
µi steht für das Element, der Superskript (α, C) für die Phasen Ferrit
und Zementit.
Durch die Wahl des Paragleichgewichts für die Modellierung spielt nur
noch die Diffusion von Kohlenstoff eine Rolle bei der Ausscheidung.
Die übrigen Legierungselemente beeinflussen jedoch die chemischen
Potentiale und Löslichkeiten von Kohlenstoff in den einzelnen Phasen.
Abbau der Versetzungsdichte
Die Versetzungsdichte spielt im Modell eine Rolle für die verfügbaren
Keimstellen für die Nukleation von Zementit. Der Abbau der Verset-
zungsdichte wurde im Originalmodell nach Gleichung 2.3 berechnet.
Nachteil dieser Gleichung ist, dass ein asymptotisches Abfallen der
Versetzungsdichte auf 0 möglich ist. Nach [49] liegt jedoch selbst nach
einstündigem Anlassen bei 700 ◦C noch eine Versetzungsdichte von










verwendet. Darin ist ρt,min die minimal erreichbare Versetzungsdichte.
Nukleation
Die Nukleation wird durch die klassische Nukleationstheorie beschrie-
ben. Dabei wird die Nukleationsrate durch
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berechnet. Darin ist Nact die aktuelle Anzahl an Partikeln pro Volu-
men, Ntot die Gesamtanzahl an Keimstellen pro Volumen und a der
Gitterparameter von Ferrit. Dc bezeichnet den Diffusionskoeffizienten
von Kohlenstoff in Ferrit und xc den gelösten Stoffmengenanteil von
Kohlenstoff in der ferritischen Matrix. ∆G∗ ist die chemische Triebkraft
für die Nukleation, gegeben durch




mit der Grenzflächenenergie γ und der Änderung der freien Gibbschen
Enthalpie bei der Nukleation ∆GV. ξ ist ein empirischer Vorfaktor,
der eine heterogene Keimbildung berücksichtigt. Dieser liegt zwischen
0 und 1, wobei 1 homogene Keimbildung bedeutet.
Die chemische Triebkraft für die Paragleichgewichtsausscheidung von
Zementit aus der ferritischen Matrix wurde mit Hilfe des kommerziellen
Thermodynamikprogramms ThermoCalc berechnet. Dazu wurden zu-
nächst die chemischen Potentiale der einzelnen Elemente einschließlich
Kohlenstoff µPE−αi (cc,T ) in Ferrit im Paragleichgewicht mit Zementit
in Abhängigkeit des Kohlenstoffgehalts im Ferrit sowie der Tempe-
ratur berechnet. Zudem wurde die Gibbs’sche molare Enthalpie von
Zementit im Paragleichgewicht mit Ferrit GPE−Cm (T ) temperaturab-
hängig berechnet. Nach [11] errechnet sich die chemische Triebkraft






i − µθi ) (4.12)
Wachstum & Vergröberung
Wachstum und Schrumpfen von Karbiden mit dem Radius R wer-






x̄− xe exp (2γVp/(RgTRxp))
xp − xe exp (2γVp/(RgTRxp))
(4.13)
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berechnet. Darin ist x̄ die mittlere Stoffanteil von Kohlenstoff in der
Matrix, xp die Gleichgewichtsanteil von Kohlenstoff im Karbid und
xe der Stoffanteil von Kohlenstoff in Ferrit im Gleichgewicht mit
Zementit bei Annahme unendlicher großer Zementitteilchen. γ ist die
bereits erwähnte Grenzflächenenergie und Vp das molare Volumen des
Karbids. Der Exponentialterm berücksichtigt den Gibbs-Thomson-
Effekt, der den Einfluss der Größe der Zementitteilchen beschreibt.
Dabei wurde die in [133] beschriebene Formulierung verwendet. Dieser
Term sorgt letztendlich für die Vergröberung der Partikel mit steigender
Temperatur. Kleine Partikel schrumpfen zugunsten größerer, da die
Gleichgewichtskonzentration an der Grenzfläche zu Ferrit größer ist
als bei großen Partikeln, was ein Konzentrationsgefälle und damit die
Diffusion von Kohlenstoff bewirkt.
4.2 FE-Prozessmodell der Wärmebehandlung
Zur Prozesssimulation von induktivem Härten und Anlassen wird im
Folgenden Abschnitt ein FE-Modell vorgestellt, das den kompletten
Prozess von Austenitisieren, Abschrecken und nachfolgendem Anlassen
simuliert. Zur Simulation des induktiven Randschichthärtens wird ein
am IAM-WK bestehendes Modell verwendet, das eine Ein- und Zweifre-
quenzinduktionserwärmung simulieren kann [87]. Dieses Modell besteht
aus einer elektromagnetischen Simulation, in der die induzierte Wärme
im Bauteil berechnet wird, sowie einer thermisch-metallurgisch mecha-
nischen Simulation. Das darin entwickelte elektromagnetische Modell
für die Induktionserwärmung wird auch für die induktive Erwärmung
beim Anlassen verwendet. Die thermisch-mechanisch-metallurgische
Seite der Anlasssimulation wurde auf Basis der im Rahmen dieser
Arbeit durchgeführten Untersuchungen neu entwickelt.
Das elektromagnetische Problem wurde mit ABAQUS/Electromagne-
tic, das thermisch-mechanisch-metallurgische Problem mit ABAQUS/-
Standard gelöst.
Die verwendeten Parameter des Modells werden in Abschnitt 7.1 be-
schrieben.
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4.2.1 Geometrie/Vernetzung
Aufgrund der Symmetrien der modellierten Probe (siehe Zeichnung
in Abbildung 3.2) wird zunächst eine Reduktion des Modells in das
in Abbildung 4.2 dargestellte 3D FE-Netz mit 1 Element Dicke, auch
als 2,5D Modell bezeichnet, durchgeführt. Für die elektromagnetische
Simulation wird das System bestehend aus Probe, Induktor, Luft, Kühl-
wasser sowie Feldkonzentrator modelliert. Die thermisch-mechanisch-
metallurgische Simulation beschränkt sich auf den Probekörper. Um
den Skin-Effekt und die damit einhergehende stark gradierte induzierte
Wärme korrekt abzubilden, haben die Elemente in der Randschicht
eine Länge in r-Richtung von etwa 2 µm, die in Radialrichtung zum
Zentrum hin stetig zunimmt. Das Gesamtmodell enthält 9325 Ele-
mente. Die Netzkonvergenz wurde durch Vergleich mit einem Netz
mit 6782 verifiziert. Dabei kam es zu einer Differenz in den simu-
lierten Eigenspannungen nach einer Randschichthärtesimulation von
<2,5%. Aufgrund der besseren Auflösung der Übergangszone zwischen
Härtezone und Grundmaterial wurde das feinere Netz verwendet.
Abbildung 4.2: Vernetztes FE-Modell. Hellgrau: Probekörper, gelb: Induktionsspu-
le, dunkelgrau: Feldkonzentrator. Die Umgebungsluft sowie das
Kühlwasser im Induktor sind nicht dargestellt. Die verschiedenen
Ränder des Probekörpers sind farbig markiert.
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4.2.2 Elektromagnetisches FE-Modell
Berechnung der magnetischen Permeabilität
Zur Simulation der Induktiven Erwärmung wird die harmonische Nä-
herung angenommen. Dies bedeutet, dass die magnetische Induktion
bei Anregung mit einem zeitlich sinusförmigen Magnetfeld ebenfalls
zeitlich sinusförmig ist. Durch diese vereinfachende Annahme lässt
sich die Nichtlinearität der B(H) Kurve im ferromagnetischen Tem-
peraturbereich der Stahlprobe allerdings nicht abbilden, da hierbei
ein konstanter Wert für die relative Permeabilität µr angenommen
wird. Um dennoch Nichtlinearität und Sättigungsverhalten abbilden zu
können, wird das magnetische Koenergie-Modell nach [134] verwendet.
Eine detaillierte Beschreibung kann in [82, 96] gefunden werden.
Für Kühlwasser, Umgebungsluft und Feldkonzentrator wurden kon-
stante Werte angenommen.
Randbedingungen
An den Außenflächen wurden homogene Dirichlet Randbedingungen
und an der Symmetrieebene in negativer z-Richtung homogene von-
Neumann-Randbedingungen für das magnetische Vektorpotential vor-
gegeben.
4.2.3 Thermisches Modell
Die durch die elektromagnetische Simulation berechnete induzierte
Wärmemenge wird zu Beginn des Rechenschritts ausgelesen und auf die
thermische Simulation übertragen. Neben der induktiven Erwärmung
wurden konvektive Wärmeleitung an die Umgebungsluft, Wärmestrah-
lung sowie gegebenenfalls Abkühlung durch das Abschreckmedium
berücksichtigt.
Wärmeleitfähigkeit λ und Wärmekapazität cp werden lediglich als
temperaturabängig und nach krz und kfz Phasen getrennt betrachtet.
Die Dichte ρ wird als konstant angenommen.
Die Umwandlungswärme ∆Q wird bei Austenit und Martensitbildung
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berücksichtigt.
Beim Abschrecken wird ein Wärmeübergang an der Stirnfläche (∂3 in
Abbildung 4.2) vorgegeben. Dabei wird eine konstante Umgebungs-
temperatur T0 und ein konstanter Wärmeübergang β angenommen.
Randbedingungen
Als Randbedingungen wurden an den Symmetrieebenen homogene
von-Neumann Randbedingungen vorgeschrieben. An den Rändern ∂2
sowie ∂3, die mit der Umgebung in Berührung kommen, wurde Wär-
mestrahlung nach dem Stefan-Boltzmann Gesetz sowie konvektive
Wärmeverluste vorgegeben, wobei die Umgebungstemperatur für beide
Fälle 20 ◦C beträgt. Das Abschrecken mit der Polymerlösung wird
durch eine konvektive Randbedingung an der Stirnseite (∂3) vorgege-
ben.
4.2.4 Mechanisch-metallurgisches FE-Modell













berechnet. Die Einzelbeiträge werden im Folgenden erläutert.
Thermische Dehnungen
Die thermischen Dehnungen ergeben sich aus einem Anteil, der der
Änderung des Phasenanteils fk einer Phase k mit thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten αk Rechnung trägt. Ein weiterer Term berücksichtigt
die Temperaturerhöhung im gegebenen Zeitschritt. Der thermische
Ausdehnungskoeffizient einer Phase k wird als linear temperaturab-
hängig nach αk(T ) = αk,0 + αk,1T angenommen.
Daraus ergibt sich für das gesamte thermische Dehnungsinkrement
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(ḟk(αk,0(T − Tref ) +
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2 − T 2ref ))




mit dem Kronecker-Delta δij und der Anzahl der Phasen Nph.
Elastische Dehnungen
Die zeitliche Ableitung der elastischen Dehnung lässt sich aus dem
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berechnen. Darin ist σij der Spannungstensor, E der Elastizitätsmodul
und ν die Querkontraktionszahl.
Dehnungen durch Phasenumwandlungen
Die im Modell auftretenden Phasenumwandlungen gehen mit Volu-






berechnet. Darin bezeichnet Nphtr die Anzahl der Phasenumwandlun-
gen, ḟk das Inkrement der sich bildenden Phase und ∆εk die maximale
mit der Phasenumwandlung einhergehende Dehnungsänderung.
Die diffusiven Phasenumwandlungen Ferrit/Karbid zu Austenit sowie
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ε-Karbid und Zementit Ausscheidung beim Anlassen werden mit Glei-
chung 4.4 mit Hilfe des in Abschnitt 4.1.1 beschriebenen Verfahrens
zur Berücksichtigung nichtisothermer Umwandlungen beschrieben.
Für die Beschreibung der Martensitbildung wird Gleichung 2.2 ver-
wendet.
Umwandlungsplastische Dehnungen













Die Umwandlungsplastizitätskonstante Kk wird je nach betrachteter
Phasenumwandlung k in Abhängigkeit der von-Mises Spannung σM
berechnet, um Nichtlinearitäten der UP-Dehnung zu berücksichtigen.
Für die Funktion dφ(f)/df wurde bei allen auftretenden Phasenum-
wandlungen dφ(f)/df = 2(1− f) [71] verwendet.
Plastische Dehnungen
Plastische Dehnungen werden mit Hilfe einer am IAM-WK vorhande-
nen UMAT Subroutine berechnet. Als Verfestigungsmodell wird das
Modell nach Voce (z.B. [136])
σy = σ0 +R0εpl +R1 (1− exp(−eεpl)) (4.19)
mit einem zusätzlichen linearen Verfestigungsterm mit Steigung R0
verwendet. Dabei wird von isotroper Verfestigung ausgegangen. Mes-
sungen von [137] an 42CrMoS4 zeigten für Anlasstemperaturen bis
350 ◦C einen Unterschied in der Streckgrenze von 5 %-10 % zwischen
Druck- und Zugversuch. Daher wird diese Vereinfachung als zulässig
angesehen. Die Berechnung der plastischen Dehnung in der UMAT
basiert auf einem radialen Rückführungs-Algorithmus [138], der die
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Verwendung nichtlinearer Verfestigungsmodelle erlaubt. Der prinzipiel-
le Ablauf der Berechnung wird im Folgenden skizziert.
Von ABAQUS werden die Knotenverschiebungen als Dehnungsinkre-
ment ∆εt+1ij im aktuell zu berechnenden Zeitinkrement t+ 1 vorgegeben.
Zunächst werden diese Verschiebungen als rein elastisch angenommen.
Mit Hilfe der Steifigkeitsmatrix und dem Spannungszustand zum Zeit-
punkt t lässt sich der deviatorische Spannungstensor str,t+1 berechnen,
wobei tr für Trial, also Versuch, steht. Dies bringt zum Ausdruck, dass
zunächst versucht wird, rein elastisch zu rechnen.
Nun wird die Fließfunktion f t+1, definiert durch






berechnet. Darin ist ‖str,t+1‖ die Frobeniusnorm des Tensors str,t+1.
Für f t+1 ≤ 0 ist die Verschiebung rein elastisch. Andernfalls wird die







berechnet, wobei ∆γ der plastische Multiplikator ist, der aus der
Konsistenzbedingung für das plastische Fließen





y (∆γ) = 0 (4.22)
berechnet wird. Diese stellt das für plastisches Fließen notwendige Ver-
weilen auf der Fließfläche während des Belastungsschrittes sicher. Da
die Streckgrenze im Allgemeinen nichtlinear von der plastischen Deh-
nung und damit von ∆γ abhängt, wird Gleichung 4.22 numerisch per
Newton-Raphson-Verfahren gelöst. Zuletzt wird nun die algorithmisch
konsistente Steifigkeitsmatrix berechnet, die durch [138]
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gegeben ist. Darin gilt κ = λ+ (2/3)G mit dem Schubmodul G und
der Lamé-Konstanten λ. Diese Steifigkeitsmatrix erlaubt eine schnelle
Konvergenz bei der Berechnung des Gleichgewichtszustands durch den
ABAQUS/Standard-internen Gleichungslöser.
Randbedingungen
Aufgrund der Rotationssymmetrie um die z-Achse wurden die Ver-
schiebungen aller Knoten in θ-Richtung gesperrt. Ebenso sind Verschie-
bungen der im Rand ∂1 (siehe Abbildung 4.2) enthaltenen Knoten in
r-Richtung gesperrt. Den Knoten in Rand ∂4 wurden Symmetrieran-
dbedinungen zugewiesen, wodurch keine Verschiebung in z-Richtung
und keine Rotationen um die θ sowie die r-Achse erlaubt sind.
4.2.5 Kopplung von elektromagnetischem und
thermisch-mechanisch-metallurgischem Modell
Die Kopplung der beiden Modelle wird über ein Python Skript gesteu-
ert. Die Simulation des Prozesses mit Gesamtdauer ttot wird in einzelne
Zeitschritte mit Länge ∆t diskretisiert. In jedem Zeitschritt werden
zunächst die beiden elektromagnetischen Simulationen für Mittel- und
Hochfrequenz durchgeführt. Daraus werden die induzierten Wärmen
ausgelesen und an die thermisch-mechanisch-metallurgische Simula-
tion übergeben. Dies bedeutet, dass die induzierte Wärme während
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einer thermisch-mechanisch-metallurgischen Simulation mit Dauer ∆t
konstant ist.
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Anlassen mit unterschiedlichen Aufheizraten
Zur Bestimmung der Ausscheidungskinetik von ε-Karbid und Zementit
wurden Anlassversuche mit verschiedenen Aufheizraten im Dilatome-
ter ohne Druckbelastung durchgeführt. Zunächst wurden alle Proben
martensitisch gehärtet. Dazu wurden sie im Dilatometer mit 10 ◦C/s
auf 920 ◦C aufgeheizt, 30 s bei dieser Temperatur gehalten und an-
schließend mit der maximal möglichen Abschreckgeschwindigkeit von
durchschnittlich 1000 ◦C/s abgeschreckt. Danach wurden die Proben
mit unterschiedlichen Aufheizraten auf eine Temperatur von 600 ◦C
ohne Halten angelassen und anschließend mit maximal möglicher Ab-
schreckrate abgeschreckt, um Diffusionsprozesse und mikrostrukturelle
Änderungen beim Abkühlen möglichst zu unterdrücken. Die Aufheiz-
rate wurde zwischen 1 ◦C/s und 1200 ◦C/s variiert. Abbildung 5.1
zeigt den Verlauf der Dehnung als Funktion der Temperatur bei ver-
schiedenen Aufheizraten. Die mit steigender Aufheizrate geringere
Enddehnung bei 600 ◦C lässt sich dem in Abschnitt 3.3.2 diskutierten
Temperaturgradienten in longitudinaler Probenrichtung zuschreiben.
Weiterhin fällt eine Verschiebung der Umwandlungsbereiche von ε-
Karbid und Zementit zu höheren Temperaturen hin auf.
Mit bloßem Auge lässt sich bei den geringen Aufheizraten der Verlauf
der ε-Karbid-Ausscheidung noch gut erkennen. Ab etwa 50 ◦C/s lässt
sich der Verlauf nur noch erahnen. Dies liegt zum Einen am Gegenspiel
der Volumen verringernden Ausscheidung von ε-Karbid und dem mit
zunehmender Temperatur ansteigenden thermischen Ausdehnungsko-
effizienten. Zum Anderen wird der per Dilatometrie über die gesamte
Probenlänge gemessene Umwandlungsbereich bei höheren Aufheizra-
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T  [ ° C ]
1 2 0 0  ° C / s   4 0 0  ° C / s   2 0 0  ° C / s   1 0 0  ° C / s
   5 0  ° C / s    1 0  ° C / s   1  ° C / s
Abbildung 5.1: Gemessene Dehnung beim Anlassen von homogen austenitisierten
und abgeschreckten Proben bei verschiedenen Aufheizraten. Die
Kurven wurden für eine übersichtliche Darstellung manuell nach
oben verschoben.
ten in einen größeren Temperaturbereich aufgeweitet. Dies ist durch
den zunehmenden Temperaturgradienten bedingt, durch den die heiße
Mitte als Erstes umwandelt und die kühleren Enden später mit der
Umwandlung beginnen und auch später enden. Aus den selben Grün-
den wird auch die Zementitausscheidung mit steigender Aufheizrate
weniger deutlich sichtbar.
Für die höchste gemessene Aufheizrate stellt sich für T > 550 ◦C ein
linearer Verlauf ein, demnach ist die Zementitbildung bei Erreichen
dieser Temperatur weitgehend abgeschlossen und es kommt nur noch
zu dilatometrisch nicht messbarer Vergröberung.
Da aufgrund des hohen Temperaturgradienten keine direkten Rück-
schlüsse auf Details der Ausscheidungskinetik gezogen werden können,





Durch den relativ geringen Kohlenstoffgehalt liegt die Martensitstart-
Temperatur von 42CrMo4 bei ca.MS = 310 ◦C, was einen ausgeprägten
Selbstanlasseffekt erwarten lässt. Zur experimentellen Untersuchung
des Selbstanlasseffekts bietet sich die Dilatometrie an, da das Aus-
scheiden von ε-Karbid mit einer Längenreduktion gegenüber reinem
Martensit einhergeht. Eine Möglichkeit bietet die Betrachtung des
Volumensprungs bei der Martensitumwandlung, da dessen Höhe durch
das Selbstanlassen reduziert wird. Problematisch hierbei ist jedoch
die vergleichsweise schlechte Reproduzierbarkeit von Dilatometerex-
perimenten bei hohen Abschreckraten, da hierbei sehr schnell große
Mengen Gas auf die Probe treffen, was zu einer mechanischen Kraft-
einwirkung führen kann, die das Längenänderungssignal beeinflusst.
Im Rahmen dieser Arbeit konnte die erforderliche Reproduzierbarkeit
der Längenänderung beim Abschrecken nicht erreicht werden, die für
eine zuverlässige Quantifizierung der relativ kleinen Unterschiede im
Volumensprung durch Selbstanlassen notwendig ist.
Daher wurde eine alternative Strategie verfolgt, die auf der Messung
der Dehnungsentwicklung beim Anlassen nach Erreichen von Raumtem-
peratur beruht. Zunächst wurden die Proben im Dilatometer homogen
austenitisiert und anschließend mit verschiedenen Abschreckraten mar-
tensitisch gehärtet. Danach wurden die Proben mit einer Aufheizrate
von 1 ◦C/s auf 600 ◦C angelassen. Abbildung 5.2a zeigt die Dehnung
beim Anlassen. Die Dehnung im Bereich der ersten Anlassstufe ist
bei den Proben mit schnelleren Abkühlgeschwindigkeiten stärker aus-
geprägt. Ab etwa 230 ◦C verlaufen die Kurven parallel. Es zeigt sich
also kein weiterer Unterschied im Anlassverhalten. Dies zeigt, dass
es durch das Selbstanlassen zu einer Ausscheidung von ε-Karbiden,
nicht aber zur Bildung von Zementit kommt. Abbildung 5.2b zeigt die
Dehnungsänderung beim Anlassen im Bereich der ersten Anlassstufe.
Die umwandlungsbedingte Dehnungsänderung kann nun durch Extra-
polation der thermischen Ausdehnung hin zur Referenztemperatur von
20 ◦C, bei der die Dehnung ohne Umwandlung 0 beträgt, bestimmt wer-
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(a) Temperaturbereich bis über das
Ende der 3. Anlassstufe hinaus.
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(b) Temperaturbereich der 1. Anlass-
stufe.
Abbildung 5.2: Gemessene Dehnung beim Anlassen von beim Härten unterschied-
lich schnell abgeschreckten Proben. Die Legende aus (a) gilt für
bei Abbildungen.
den. Bei der langsamsten Abkühlrate von −100 ◦C/s ergibt sich eine
Dehnungsänderung von −1,44 · 10−4. Bei −300 ◦C/s und −100 ◦C/s
liegen die Werte mit −2,05 · 10−4 respektive −2,09 · 10−4 sehr dicht
beieinander. Zwischen diesen beiden Messungen lässt sich im Rahmen
der Reproduzierbarkeit kein messbarer Unterschied identifizieren.
Insgesamt ergeben sich aus den Versuchen die zu erwartenden Ten-
denzen. Mit sinkender Abkühlrate sinkt die Dehnungsänderung in der
ersten Anlassstufe beim nachfolgenden Anlassen, was für eine stärkere
Ausscheidung von ε-Karbid während des Abschreckens spricht.
Anlassverhalten inhomogen austenitisierter Zustände
Bei schnellen Randschichthärteprozessen wie Laser- oder Induktions-
härten kommt es in den Randbereichen je nach Aufheizbedingung
zu inhomogener Kohlenstoffverteilung im Austenit. Eine Konsequenz
davon ist Restaustenit, da die minimal beim Abschrecken erreichbare
Temperatur lokal unterhalb der Martensitfinish-Temperatur liegen
kann. Um den Einfluss dieser inhomogenen Austenitisierung auf den
nachfolgenden Anlassprozess mittels Dilatometrie zu charakterisieren,
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muss zunächst ein inhomogen austenitisierter Werkstoffzustand in der
Probe eingestellt werden. Dazu sind hohe Aufheizraten ohne Haltezei-
ten nötig, was bei der verwendeten Dilatometergeometrie unweigerlich
zu hohen Temperaturgradienten in Längsrichtung der Probe führt,
wodurch eine nachfolgende Untersuchung eines möglichen Einflusses
inhomogen austenitisierter Zustände erheblich erschwert wird. Daher
musste zum Einstellen der Zustände der Versuchsaufbau modifiziert
werden.
In [110] werden zur Reduktion des Temperaturgradienten Tantalzylin-
der zwischen Schubstangen und Probe eingesetzt. Da jedoch gezeigt
wurde, dass der Temperaturgradient bei hohen Aufheizraten haupt-
sächlich durch den drastischen Abfall der induzierten Wärme zu den
Enden hin bedingt wird, kann diese Modifikation im vorliegenden
Fall nur geringe Abhilfe schaffen. Dies liegt daran, dass Tantal pa-
ramagnetisch ist und somit, verglichen mit dem ferromagnetischen
Stahl, wenig Wärme einkoppelt. Stattdessen wurden Schubstangen aus
gewöhnlichem Baustahl verwendet. Die Enden dieser Schubstangen
erwärmen sich ebenfalls induktiv, wodurch eine verbesserte und homo-
genere Probenerwärmung zu erwarten ist. Zur Überprüfung wurden
Messungen mit einer Probe mit 3 Thermoelementen an verschiedenen
Positionen für beide Schubstangenmaterialien (Glas, Baustahl) durch-
geführt. Dabei wurde die Probe mit einer Aufheizrate von 1000 ◦C/s
auf 900 ◦C erhitzt. Die Abbildungen 5.3a und 5.3b zeigen den Ver-
lauf der gemessenen Temperaturdifferenzen für beide Versuche. Es
zeigt sich, dass der maximale Temperaturunterschied in der Probe
zwischen den Glasschubstangen fast 270 ◦C beträgt, während bei Ver-
wendung der Schubstangen aus Baustahl der Temperaturunterschied
auf etwa 70 ◦C gesenkt werden konnte. Insbesondere im relevanten
Bereich der Austenitumwandlung, in den Abbildungen 5.3a und 5.3b
durch senkrechte, gestrichelte Linien markiert, liegt ein maximaler
Temperaturunterschied von nur etwa 35 ◦C bei Verwendung der Stahl-
schubstangen vor. Dies beruht darauf, dass die Curie Temperatur als
erstes in der Mitte der Probe erreicht wird. Dadurch kommt es aufgrund
der nun vorliegenden paramagnetischen Ordnung zu einer reduzierten
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Abbildung 5.3: Gemessene Temperaturdifferenzen innerhalb der Probe für verschie-
dene Schubstangenmaterialien. Die Lage der Temperaturmessungen
ist in Abbildung a) innerhalb der Probe markiert. Die Legende gilt
für beide Abbildungen.
Wärmeeinbringung, während die kühleren äußeren Bereiche weiterhin
ferromagnetisch bleiben, wodurch sie sich im weiteren Verlauf schneller
Erwärmen als die Mitte. Dies sorgt für eine drastischen Abfall des
gemessenen Temperaturunterschieds.
Ein weiterer Unterschied zwischen den Stangenmaterialien zeigt sich
im Abkühlverhalten. Mit Einsetzen der Gasabschreckung bei etwa 17 s
kommt es bei den Glasschubstangen zu einem schnelleren Abkühlen
der Probe als bei den Schubstangen aus Baustahl. Eine mögliche Ur-
sache liegt darin, dass das Abschreckgas bei der Innenabschreckung
vor Erreichen der Probe durch die hohlen Schubstangen strömt. Die
Schubstangen aus Stahl sind wärmer als die aus Glas, wodurch es zu
einer stärkeren Vorwärmung des Gases und somit einer reduzierten
Abschreckwirkung kommt. Die erreichbare Abschreckrate ist jedoch
noch immer hoch genug, um die Proben martensitisch zu härten.
Aufgrund der deutlichen Verringerung des Temperaturgradienten wur-
den für das Einstellen der inhomogenen Zustände Schubstangen aus
ferritischem Baustahl verwendet.
Zur Untersuchung der inhomogenen Austenitisierung wurden Proben
auf maximale Austenitisierungstemperaturen zwischen 860 ◦C und
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940 ◦C mit Aufheizraten zwischen 100 ◦C/s und 1000 ◦C/s erhitzt und
sofort abgeschreckt. Die Minimaltemperatur von 860 ◦C ergibt sich
dabei aus der Forderung, bei der höchsten verwendeten Aufheizrate
einen Austenitgehalt von fγ = 1 zu erhalten und wurde aus Ab-
bildung 2.3b abgeleitet. Anschließend wurden die Proben mit einer
Aufheizrate von 1 ◦C/s angelassen. Die Abbildungen 5.4a-c zeigen die
gemessenen Dehnungen für alle Austenitisierungstemperaturen. Zur
Einordnung ist die gemessene Anlassdehnung nach homogener Aus-
tenitisierung bei 920 ◦C mit aufgetragen (graue Linie). Zu beachten
ist, dass diese Referenzkurve ebenfalls mit den Baustahlschubstangen
erzeugt wurde, um eine vergleichbare Abkühlrate beim Abschrecken
nach dem Austenitisieren zu gewährleisten, da diese durch die heißen
Schubstangen deutlich reduziert wird. Dies führt zu einem verstärkten
Selbstanlassen. Die Referenzmessung stimmt also nicht mit der in
Abbildung 5.1 gezeigten Kurve für die selbe Aufheizrate überein. In
beiden Anlassstufen kommt es zu einer schwächeren Ausprägung der
Dehnungssenken durch die Karbidausscheidungen mit sinkender maxi-
maler Austenitisierungstemperatur, wohingegen keine nennenswerte
Abhängigkeit von der Aufheizrate beim Austenitisieren erkennbar ist.
Trägt man die relative Dehnungsänderung im Vergleich zur homogen
austenitisierten Referenzmessung gegen die Temperatur auf, ergibt
sich der in Abbildung 5.5 dargestellte näherungsweise lineare Verlauf.
Eine mögliche Ursache für den beobachteten Effekt ist eine unvollstän-
dige Karbidauflösung, die zu einem geringeren Anteil an im Martensit
zwangsgelöstem Kohlenstoff nach dem Abschrecken führt. Somit wer-
den beim nachfolgenden Anlassen weniger Karbide gebildet, was zu
einer geringeren Dehnungsänderung in den Anlassstufen führt. Diese
These wird durch Härtemessungen bestärkt. So beträgt die Härte
beim Zustand mit TA = 860 ◦C weitgehend aufheizratenunabhängig
etwa 660 HV0, 1, was für einen geringeren Anteil an Kohlenstoff im
Martensit spricht. Über die Gleichung für die Härte von Martensit [139]
HM(HV ) = 150 + 1667wM − 926w2M (5.1)
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(a) TA = 860 ◦C.
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(b) TA = 900 ◦C.
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(c) TA = 940 ◦C.
Abbildung 5.4: Gemessene Dehnungen beim Anlassen verschieden austenitisierter
Proben. Die Proben wurden mit verschiedenen Aufheizraten auf die
Anlasstemperatur TA aufgeheizt, abgeschreckt und anschließend
mit 1 ◦C/s auf 500 ◦C angelassen.
Der vergrößerte Ausschnitt zeigt die Anlassdehnungen im Bereich
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Abbildung 5.5: Relative Änderung der Dehnung durch Karbidausscheidung in den
Anlassstufen 1 und 3 im Vergleich zur homogen austenitisierten
Referenz.
mit dem im Martensit gelösten Kohlenstoffgehalt in Massenprozent wM
ergibt sich für die Härte von 660 HV0, 1 ein Wert von wM = 0,39 Ma.-%,
also etwa 15 % weniger als bei vollständig homogener Austenitisierung.
Nach [15] erreicht 34CrMo4 mit nominell wM = 0,30 Ma.-% eine Här-
te von etwa 630 HV0,1. Ausgehend von den Daten aus [47] liegt der
effektive Kohlenstoffgehalt im Martensit bei der Härte von 630 HV0,1
bei etwa wM = 0,35 Ma.-%. Demnach kann ausgehend von der Härte
660 HV0,1 von etwa 15 %− 40 % weniger gelöstem Kohlenstoff aus-
gegangen werden. Dies zeigt, dass die in Abbildung 5.5 dargestellte
reduzierte Dehnungsänderung bei der Karbidausscheidung plausibel
auf einen geringeren gelösten Kohlenstoffgehalt im Martensit zurück-
geführt werden kann.
5.1.2 Anlassversuche unter Druckbelastung
Nach Randschichthärteprozessen stellen sich bei optimaler Prozess-
führung Druckeigenspannungen in der Randschicht des Bauteils ein.
77
5 Experimentelle Ergebnisse & Modellierung
Aus diesem Grund muss der mögliche Einfluss der Druckeigenspan-
nungen auf den Anlassprozess untersucht werden. Dazu wurde die
in Abbildung 3.8 dargestellte Druckgeomtetrie des Abschreckdilato-
meters mit den in Abbildung 3.3a gezeigten Vollproben verwendet.
Alle Abbildungen im Folgenden Abschnitt sind nach [140] (eigene
Veröffentlichung).
Versuchsdurchführung
Die Proben wurden zunächst für 60 s bei 920 ◦C austenitisiert und mit
maximaler Abkühlrate abgeschreckt. Da die Vollproben mehr thermi-
sche Energie beinhalten und kein Innenabschrecken möglich ist, ist
die mittlere Abschreckgeschwindigkeit im Vergleich zu den Standard-
Dilatometermessungen deutlich geringer und liegt bei etwa 100 ◦C/s
bis zum Erreichen von MS und 50 ◦C/s unterhalb davon.
Nach dem Härten wurden die Proben unter Druckbelastung bis 500 ◦C
mit einer Aufheizrate von 1 ◦C/s angelassen. Das verwendete Tempe-
raturprogramm ist in Abbildung 5.6 exemplarisch für die angelegte
Spannung −159 MPa dargestellt. Die Spannung wird vor dem Erwär-
men der Probe angelegt und nach Erreichen der Maximaltemperatur
wieder auf 0 MPa gesenkt. Die Spannung wurde zwischen −80 MPa
und −358 MPa variiert. Die höchste Spannung liegt somit unter der
gemessenen Streckgrenze des voll angelassenen 42CrMo4 bei 500 ◦C
von 380 MPa, um plastische Dehnung auszuschließen.
Abbildung 5.7 zeigt die gemessenen Dehnungskurven über der Tem-
peratur für alle gemessenen angelegten Spannungen. Ohne angeleg-
te Spannung stellt sich der mit der normalen Dilatometergeometrie
gemessene Verlauf ein. Aufgrund der geringen Abschreckrate beim
martensitischen Härten und den damit verbundenen starken Selbst-
anlasseffekten ist die erste Anlassstufe nur schwach ausgeprägt. Mit
steigender angelegter Spannung zeigt sich ab etwa 200 ◦C eine ausge-
prägte Reduktion der Dehnung.
Die gemessene Dehnung setzt sich grundsätzlich aus den Beiträgen
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Abbildung 5.6: Verlauf von Spannung und Temperatur beim Anlassen unter Druck-
spannung.
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     - 0  M P a
   - 8 0  M P a
 - 1 5 9  M P a
 - 2 3 9  M P a
 - 3 1 8  M P a
 - 3 5 8  M P a
Abbildung 5.7: Beim Anlassen mit angelegter Druckspannung gemessene Dehnung
bei verschiedenen Spannungswerten.
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thermische Dehnung εth, Dehnung durch die Phasenumwandlung εpt,
elastische Dehnung εel sowie Kriechdehnung εkr als
ε = εth + εpt + εel + εkr (5.2)
zusammen. Der Beitrag Kriechdehnung ist bei den gewählten Span-
nungen vergleichsweise gering, da die Maximaltemperatur nur etwa
ein Drittel des Schmelzpunktes erreicht. Die elastische Dehnung sorgt
für einen Abfall der Gesamtdehnung bei Druckbelastung. Diese reicht
jedoch nicht aus, um den gemessenen deutlichen Abfall mit steigender
Spannung zu erklären. Da der bemerkenswerte Dehnungsabfall bei wie-
derholtem Erwärmen nicht mehr auftritt, wird dieser den auftretenden
Phasenumwandlungen zugeordnet und mit εpt′ bezeichnet.
Korrektur der Messungen
Zur weiteren Interpretation muss der unbekannte Beitrag εpt′ aus
der gemessenen Gesamtdehnung berechnet werden. Dazu wird im
Folgenden angenommen, dass der Anteil εpt aus Gleichung 5.2 sich aus
der Dehnung durch die Phasenumwandlung ohne Spannung εpt,0 und
der unbekannten Dehnung εpt′ zusammensetzt. Die Gesamtdehnung
schreibt sich folglich als
ε = εth + εpt,0 + εpt
′
+ εel + εkr. (5.3)
Zur Isolation von εpt′ werden die übrigen Anteile durch Vergleichsmes-
sungen bestimmt. Aus der Anlassmessung ohne angelegte Spannung
ergibt sich der Dehnungsanteil
ε′ = εth + εpt,0 (5.4)
Zur Korrektur des klassischen spannungsabhängigen Dehnungsbeitrags
εel + εkr wurde das in Abbildung 5.6 gezeigte Temperaturprogramm
für eine bereits komplett angelassene Probe verwendet. Unter der
Annahme, dass die Streckgrenze während dem Anlassen stets größer
ist als nach vollständigem Anlassen und dass Kriech- und elastische
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Dehnung unabhängig vom beobachteten Effekt sind, lässt sich aus
dieser Messung nach Subtraktion der reinen thermischen Dehnung
einer angelassenen Probe der Anteil
ε′′ = εel + εkr (5.5)




= ε− ε′ − ε′′. (5.6)
Die einzelnen Schritte des Korrekturverfahrens sind in Abb. 5.8 ex-
emplarisch für den Versuch mit −159 MPa angelegter Druckspannung
dargestellt.
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 ε t h +  ε e l +  ε k r +  ε p t , 0 +  ε p t '  ( a n g e l .  m i t  S p a n n u n g )  
 ε t h  ( w i e d e r e r w ä r m t  o h n e  S p a n n u n g )  ( 1 )
 ε t h +  ε e l  +  ε k r   ( w i e d e r e r w .  m i t  S p a n n u n g )  ( 2 )
 ε ' =  ε t h  +  ε p t , 0  ( a n g e l .  o h n e  S p a n n u n g )
 ε ' ' =  ε e l  +  ε k r  ( 2 - 1 )
Abbildung 5.8: Bestimmung der Korrekturkurven ε′ (Gleichung 5.4) und ε′′ (Glei-
chung 5.5) anhand der Messung mit −159 MPa Spannung.
Die so korrigierten Dehnungen sind in Abbildung 5.9 dargestellt. Mit
steigender Druckspannung kommt es zu einer immer größeren Enddeh-
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nung durch den beobachteten Effekt, der temperaturabhängige Verlauf
ähnelt dem einer Phasenumwandlung.
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Abbildung 5.9: Temperaturabhängiger Verlauf des unbekannten Dehnungsanteils
εpt
′ für verschiedene angelegte Druckspannungen.
Diskussion
Aus der Messung der Umwandlungskinetik aus Abschnitt 5.1.1 zeigt
sich, dass ohne angelegte Spannung die ε-Karbid Ausscheidung für die
hier verwendete Aufheizrate bei etwa 240 ◦C abgeschlossen ist, gefolgt
von der Zementitbildung ab etwa 270 ◦C. Betrachtet man die Entwick-
lung des unbekannten Dehnungsanteils mit der Temperatur, dargestellt
in Abbildung 5.9, so erkennt man, dass im Bereich der Ausscheidung
von ε-Karbid ein kleiner Teil der Dehnung auftritt, gefolgt von einem
massiven Dehnungsabfall im Bereich der Zementitbildung. Unter der
Annahne einer zweistufigen Entwicklung kann der Dehnungsanteil
während der ersten Anlassstufe bei 240 ◦C abgelesen werden. Daraus
ergibt sich der in Abbildung 5.10 gezeigte lineare Verlauf mit einer
Steigung von K1 ≈ 2,1 · 10−6±0,25 · 10−6 MPa−1.
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Abbildung 5.10: Maximaler Dehnungsanteil aufgetragen gegen die angelegte ein-
achsige Spannung in erster und dritter Anlassstufe, jeweils mit
linearer Anpassung.
Der verbleibende Anteil der Maximaldehnung im Bereich der dritten
Anlassstufe ist ebenfalls in Abbildung 5.10 dargestellt. Für den linearen
Bereich lässt sich eine Steigung vonK3 ≈ 1,12 · 10−5±0,1 · 10−5 MPa−1
bestimmen.
Aus den dargestellten Betrachtungen zum unbekannten Dehnungsanteil
lassen sich folgende essentielle Befunde festhalten:
• Beim Anlassen mit externer Druckspannung tritt ein stark aus-
geprägter zusätzlicher Dehnungsanteil tritt auf.
• Während der ersten Anlassstufe ist dieser schwach ausgeprägt.
Im Verlauf der dritten Anlassstufe kommt es zu einem massiven
Dehnungsabfall.
• Eine Auswertung der maximalen Dehnungsanteile der beiden
Bereiche zeigt eine Abhängigkeit von der angelegten Spannung.
Bei der ersten Anlassstufe ist ein linearer Verlauf für alle Span-
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nungen zu beobachten, bei der Dritten ein linearer Verlauf für
Spannungen < 300 MPa, gefolgt von einem nichtlinearen Bereich.
Diese Beobachtungen legen die Vermutung nahe, dass es beim Anlassen
unter Spannung zu Umwandlungsplastizität kommt.
Umwandlungsplastizität wurde bei mehreren Phasenumwandlungen
wie zum Beispiel Ferrit/Perlit zu Austenit oder Austenit zu Martensit
in Stahl beobachtet. Die hier beschriebenen und in [140] veröffentlichten
Erkenntnisse sind somit die ersten zum Thema Umwandlungsplastizi-
tät beim Anlassen. Der bei diffusiven Umwandlungen dominierende
Greenwood-Johnson-Effekt basiert auf der Modellvorstellung der Deh-
nungsakkomodation der weicheren Phase bei Bildung einer festeren
Phase mit einem Volumenunterschied zur vorherigen Phase. Die beim
Anlassen auftretenden Ausscheidungen von ε-Karbid und Zementit
lassen sich ebenfalls in abstrahierter Form auf diese Modellvorstellung
übertragen. Betrachtet man die Volumina pro Eisenatom der einzelnen
Phasen (siehe Tabelle 2.1), so wird ersichtlich dass die ausscheidenden
Karbide lokal mehr Platz einnehmen als die Martensit- oder Ferrit-
matrix. Es kommt bei der Karbidbildung also zu einer Ausdehnung
einer festen keramischen Verbindung in eine weichere hinein, was der
Modellvorstellung von Greenwood-Johnson entspricht.
Im Folgenden soll die Umwandlungsplastizität in erster und dritter
Anlassstufe eingehender analysiert werden.
Anteil erste Anlassstufe
Für die erste Anlassstufe ergibt sich anhand der linearen Anpassung,
dargestellt in Abbildung 5.10 eine UP-Konstante von K1 ≈ 2,0 · 10−6.
Der Verlauf ist bis zur höchsten gemessenen Spannung linear. Unter
Betrachtung der Theorie aus [77] kommt es ab dem Erreichen der
halben Streckgrenze der weicheren Matrix zur Abweichung vom li-
nearen Verhalten. Dies würde eine Streckgrenze von mindestens etwa
1000 MPa im Bereich der ersten Anlassstufe bedeuten. Angesichts des
relativ schwachen Festigkeitsabfalls bis etwa 200 ◦C ausgehend vom
martensitischen Zustand und der bis dahin ebenfalls relativ schwach
84
5.1 Experimentelle Ergebnisse
ausgeprägten erwärmungsbedingten Verminderung der Streckgrenze
erscheint diese Bedingung realistisch. Über die Festigkeit des ε-Karbids
gibt es keine gesichterten experimentellen Daten. Da es sich um eine
keramische Verbindung handelt, sollte sie jedoch deutlich über der
der umgebenden Matrix liegen. Eine Abschätzung der Umwandlungs-
plastizitätskonstante anhand von Gleichung 2.7 durch Einsetzen von
∆ε1 = 0,0002 sowie σy = 1000 MPa liefert mit K = 0,5 · 10−6 MPa−1
verglichen mit dem Experiment deutlich zu kleine Werte. Hierfür kann
er vielfältige Erklärungsmöglichkeiten geben. Zum einen kann die
Streckgrenze an der Grenzfläche durch lokale Kohlenstoffverarmung
reduziert sein. Weiterhin sind die ε-Karbide typischerweise stabför-
mig mit hohem Aspektverhältnis, wodurch die verwendete Gleichung,
die für sphärische Teilchen hergeleitet wurde, nicht mehr angewendet
werden kann.
Anteil dritte Anlassstufe
Bei der Herleitung von Gleichung 2.7 wird davon ausgegangen, dass sich
nur die weichere Phase plastisch verformt. Zur Festigkeit von Zementit
liefert die Literatur nur wenige Daten. In [141] wurden Druckver-
suche an synthetischem Zementit durchgeführt, die bei 300 ◦C eine
Streckgrenze von etwa 2600 MPa ergaben, gefolgt vom für keramische
Verbindungen typischem spröden Bruch bei rund 3200 MPa. Dem-
nach kann beim Anlassen davon ausgegangen werden, dass es zu
keiner plastischen Verformung des Zementits kommt und Gleichung 2.7
angewandt werden kann. Eine Abschätzung der Umwandlungskon-
stante nach Gleichung 2.7 ist nur grob möglich, da insbesondere die
Streckgrenze der weicheren Phase nur unzureichend genau bekannt
ist. Zwar lässt sich die temperaturabhängige Streckgrenze von an-
gelassenem Martensit experimentell ermitteln, allerdings wird dabei
über das gesamte Gefüge bestehend aus angelassenem Martensit und
den eingelagerten Karbiden gemittelt. Eine Bestimmung der lokalen
Streckgrenze in Umgebung eines sich bildenden Karbids ist nur mit
erheblichem experimentellem Aufwand mit Hilfe von nanoskaligen Me-
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thoden wie Nanoindentation möglich. In Abbildung 5.11 ist der Verlauf
des nicht-linearen Bereichs nach dem Modell von [77] für verschiede-
ne angenommene Streckgrenzen der weicheren Phase aufgetragen. Es
zeigt sich eine befriedigende Übereinstimmung für σy = 450 MPa. Die
Warmstreckgrenze des angelassenen Zustandes bei 500 ◦C beträgt etwa
400 MPa. Unter Berücksichtigung der geringeren Temperatur, bei der
die Ausscheidung stattfindet, ist der Wert von 450 MPa plausibel.
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Abbildung 5.11: Maximale umwandlungsplastische Dehnung εtpmax gegen die ange-
legte einachsige Spannung mit Modellierung der Nichtlinearität
nach [77]
Mit Hilfe von Gleichung 2.7 lässt sich die Konstante K ausrechnen.
Legt man die gemessene Dehnungsänderung von 0,0014 und die Streck-
grenze der Matrix von 450 MPa zu Grunde, ergibt sich ein Wert von
rund K = 0,8 · 10−5 MPa−1. Dieser Wert stimmt ungefähr mit dem
gemessenen Wert von K = 1,1 · 10−5 MPa−1 überein. Somit stützen
auch die gängigen Theorien die Interpretation des beobachteten Effekts
als Umwandlungsplastizität. Im Folgenden wird deshalb der bisher mit
εpt
′ bezeichnete Dehnungsanteil mit εtp bezeichnet.
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Durch die Annahme zweier getrennter Bereiche zur Umwandlungsplasti-
zität müsste es in den Dehnungsverläufen, dargestellt in Abbildung 5.9,
am Ende der ersten Anlassstufe zur Ausbildung eines Plateaus kommen,
da Umwandlungsplastizität nur während einer Phasenumwandlung
auftritt. Es kommt jedoch zu einem kontinuierlichen Dehnungsverlauf
über den gesamten Temperaturbereich. Dies könnte ein Indiz für eine
Verschiebung der Umwandlungsbereiche durch die angelegte Spannung
sein. Alternativ kann ein ähnlicher Effekt wie die in [83] beschriebene
Vergröberungsplastizität der ε-Karbide zu einem Verschwimmen des
Übergangs führen.
Falls der beobachtete Effekt durch Umwandlungsplastizität durch sich
bildende Karbide verursacht wird, müsste sich der Temperaturbereich
beim Anlassen mit höherer Aufheizrate zu höheren Temperaturen hin
verschieben, wie es für das Anlassen ohne Kraft in Abschnitt 5.1.1 be-
obachtet wurde. Daher wurde exemplarisch der Versuch mit 159 MPa
mit einer erhöhten Aufheizrate von 10,4 ◦C/s durchgeführt. Abbil-
dung 5.12 zeigt den jeweiligen Dehnungsverlauf beim Anlassen mit
159 MPa Druckspannung bei beiden Aufheizraten. Es zeigt sich, dass
der charakteristische Bereich der signifikanten Dehnungsabnahme für
10,4 ◦C/s um etwa 30 ◦C zu höheren Temperaturen verschoben wird.
Diese Verschiebung entspricht in etwa der Verschiebung der Umwand-
lungsbereiche aus den spannungsfreien Anlassversuchen. Dies bestätigt,
dass die beobachtete Dehnung direkt mit der Ausscheidung zusammen-
hängt, was erneut Umwandlungsplastizität beim Anlassen als plausible
Ursache für den Effekt nahelegt.
Einfluss der angelegten Spannung auf die Umwandlungskinetik
Neben der Umwandlungsplastizität ist als weiterer Effekt von Span-
nungen eine Veränderung der Phasenumwandlungskinetik bekannt.
Für die Umwandlung von Austenit zu Ferrit/Perlit wurde dies in [142]
untersucht. Dabei zeigte sich eine Verschiebung des Umwandlungs-
bereiches um etwa 20 ◦C bei maximal auftretenden Spannungen von
etwa 300 MPa. Prinzipiell ist ein solcher Einfluss auch beim Anlassen
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Abbildung 5.12: Dehnung beim Anlassen mit angelegter Spannung 159 MPa für
verschiedene Aufheizraten. Bei der höheren Aufheizrate kommt es
zu einer Verschiebung des Dehnungsabfalls von etwa 30 ◦C. Zum
Vergleich ist für beide Heizraten ebenfalls die Anlassdehnung ohne
Kraft dargestellt.
denkbar, allerdings ist die Identifikation dieser schwach ausgeprägten
Verschiebungen aus den gemessenen Anlassdehnungen unter Spannung
schwierig bis unmöglich. Dies liegt daran, dass die umwandlungsplas-
tische Dehnung nach Gleichung 2.6 im Allgemeinen nichtlinear mit
der gebildeten Ausscheidungsmenge skaliert, was eine Auswertung der
Umwandlungskinetik unmöglich macht.
Zur Klärung dieser Frage müssten alternative Messmethoden ange-
wandt werden, die den Verlauf der Ausscheidungen weitgehend getrennt
vom Verformungsverhalten verfolgen können, wie z.B. Röntgen- oder





Karbidstrukturen unterschiedlich schnell angelassener Proben
Im folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse der quantitativen Un-
tersuchung der Zementitgrößen für unterschiedliche Anlassversuche
präsentiert. Dabei wurden alle Proben zunächst martensitisch gehärtet
und anschließend mit den in Tabelle 5.1 aufgelisteten Parametern im
Dilatometer angelassen. Die Proben wurden wie in Abschnitt 3.3.4
beschrieben präpariert und im REM untersucht. Abbildung 5.13 zeigt
die REM Aufnahmen ausgewählter Versuche.
Versuchsnummer Beschreibung
1 1 ◦C/s auf 500 ◦C
2 10 ◦C/s auf 500 ◦C
3 100 ◦C/s auf 500 ◦C
4 1200 ◦C/s auf 500 ◦C
5 1 ◦C/s auf 600 ◦C
6 10 ◦C/s auf 600 ◦C
7 100 ◦C/s auf 600 ◦C
8 1200 ◦C/s auf 600 ◦C
9 1900 ◦C/s auf 575 ◦C + 0,6 s Haltezeit
10 1 ◦C/s auf 430 ◦C + 1 h Haltezeit
Tabelle 5.1: Aufheizbedingungen der durchgeführten Anlassversuche.
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(a) Versuch 1. (b) Versuch 4.
(c) Versuch 5. (d) Versuch 8.
(e) Versuch 9. (f) Versuch 10.
Abbildung 5.13: REM Aufnahmen mit 60.000-facher Vergrößerung der Karbidstruk-
turen nach Anlassen mit den Aufheizbedingungen aus Tabelle 5.1.
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Bestimmung der Karbidgröße anhand von REM Aufnahmen
Die Größenverteilung der Karbide, die sich während des Anlassens
formen, lässt sich über rastelektronenmikroskopische Aufnahmen be-
stimmen. Die Auswertung der Bilder wurde mit dem Bildverarbei-
tungsprogramm Fiji ImageJ [144] durchgeführt.
Nach Anwendung eines Rauschfilters wurden die Bilder binarisiert.
Bei der Partikelzählung wurden Partikel mit einer Fläche 300 nm2 <
A < 30 000 nm2 sowie einer Zirkularität von 0, 3 < S◦ < 1, wobei
S◦ = 4πA/P 2 mit dem Umfang P gilt, berücksichtigt. Letztere Bedin-
gung dient dem Ausschluss langer Karbidketten an den Lattenrändern
von der Auswertung. ImageJ wertet die Fläche A der Partikel aus, aus




Abbildung 5.14a zeigt eine REM Aufnahme einer Probe aus Versuch
5, Abbildung 5.14b die binarisierten Partikel, die für die Auswertung
verwendet wurden.
Auf der REM-Aufnahme lässt sich ein Oberflächenrelief erkennen, wie
es typischerweise beim Ätzen mit Nital auftritt. Dies ist bedingt durch
die kornorientierungsabhängige Ätzrate von Nital [145].
Die aus den binarisierten Bildern ermittelten Karbidgrößen werden
in 24 Größenklassen eingeteilt. Mit Hilfe der Scheil-Saltykov-Schwarz
Methode [146, 147] kann die 3D Größenverteilung der Ausscheidungen
anhand der aus den REM Bildern ermittelten 2D-Größenverteilungen
berechnet werden. Diese Methode kann streng genommen nur bei
sphärischen Partikeln verwendet werden. Dieser Forderung werden die
Partikel durch die oben beschriebene Beschränkung auf eine Zirkulari-
tät 0, 3 < S◦ < 1 näherungsweise gerecht. Eine weitere Bedingung für
die Anwendbarkeit der Methode ist, dass die in 2D sichtbaren Partikel
in derselben Ebene liegen und geschnitten wurden. Ob dies im vorlie-
genden Fall zutrifft, ist schwer zu beurteilen, da dazu eine Seitenansicht
auf den Schliff notwendig wäre. Aufgrund dieser Einschränkungen sind
die Angaben der mittleren Größen aus der 3D Verteilung als zusätzliche
Information ohne Anspruch auf Richtigkeit dargestellt. Abbildung 5.15
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(a) Original REM-Bild. (b) Für die Auswertung verwendete
Partikel.
Abbildung 5.14: Bildauswertung für die Analyse der Karbidgrößen aus REM Auf-
nahmen am Beispiel einer mit 1 ◦C/s auf 600 ◦C angelassenen
Probe.
zeigt exemplarisch die aus dem REM Bild erhaltene 2D sowie per
Scheil-Saltykov-Schwarz Methode rekonstruierte 3D Wahrscheinlich-
keitsdichte der Partikel. Die gestrichelten vertikalen Linien markieren
den Mittelwert. Es zeigen sich deutlich kleinere mittlere Größen für
die 3D Statistik. Dieses Verhalten wurde auch in [148] bei Verwendung
derselben Methode beschrieben.
Die Abbildungen 5.16a und 5.16b zeigen die gemessenen mittleren Kar-
bidgrößen inklusive Standardabweichung für verschiedene Aufheizraten
und Maximaltemperaturen von 500 ◦C respektive 600 ◦C.
Für beide Anlasstemperaturen ergibt sich bei hoher Aufheizrate eine
deutlich feinere Karbidstruktur. Insbesondere kommt es zur Ausschei-
dung an Lattengrenzen sowie innerhalb der Martensitlatten, während
bei niedrigen Aufheizraten Karbide vor allem an Lattengrenzen auf-
treten. Dies deckt sich mit den experimentellen Befunden, die in [50]
und [51] beschrieben wurden. Offensichtlich werden mit höherer Auf-
heizrate auch die im Vergleich zu Lattengrenzen energetisch weniger
günstigen Versetzungen als Keimbildungsplätze aktiviert. In [51] wurde
dies mit einer steigenden Nukleationsrate sowohl an den Lattengrenzen
als auch an den Versetzungen begründet, da die Nukleationstemperatur
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Abbildung 5.15: Größenverteilungen aus dem 2D REM Bild sowie nach der 3D
Rekonstruktion mit Hilfe der Scheil-Saltykov-Schwarz Methode.
Die vertikalen Strichlinien stellen die jeweiligen Mittelwerte dar.
mit steigender Aufheizrate ansteigt und somit die Nukleationsrate an
beiden Nukleationsstellen ebenfalls zunimmt. Um zu verstehen, warum
sich das Verhältnis aus Nukleation an Lattengrenzen und Nukleati-
on an Versetzungen mit steigender Aufheizrate stark zugunsten der
Versetzungsnukleation entwickelt, kann ergänzend die für die Keimbil-
dung nötige Diffusion von Kohlenstoff betrachtet werden. Unter der
Annahme, dass der Kohlenstoff im Martensit innerhalb der Latten
gleichmäßig verteilt ist, sind die Diffusionswege zu den Versetzungen
im Mittel deutlich kürzer als die zu den Lattengrenzen. Dies könnte
zu einer vereinfachten Nukleation an Versetzungen führen, während
die Diffusionswege zu den Lattengrenzen vergleichsweise groß sind und
die Nukleation erschwert ist.
Bemerkenswerterweise zeigt sich keine Abhängigkeit der Karbidgröße
von der finalen Temperatur. Dieser Befund deckt sich mit dem aus [51],
wo ebenfalls, bei ansonsten gleicher Wärmebehandlung, keine nen-
nenswerte Vergröberung bei Erhöhen der Endtemperatur von 550 ◦C
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Abbildung 5.16: Aufheizratenabhängiger mittlerer Äquivalenzradius von Zemen-
tit nach Anlassen auf verschiedene Maximaltemperaturen. Mit
aufgetragen ist die Standardabweichung.
auf 650 ◦C festgestellt wurde. Demnach kommt es zur Bildung eines
Plateaus über die maximale Anlasstemperatur, in dem es zu keiner
nennenswerten Vergröberung der Karbide kommt.
Einfluss angelegter Spannungen auf die Karbidausscheidungen
In [149] wurden martensitische Proben unter konstantem Druck ange-
lassen und anschließend im TEM untersucht. Dabei zeigte sich, dass
bestimmte Zementitvarianten beim Anlassen unter Druckbelastung
nicht mehr auftreten. Dies wurde als Indiz für einen zumindest teil-
weisen Schercharakter (displacive) der Zementitausscheidung gedeutet.
Um einen möglichen Einfluss auf die Zementitmorphologie zu untersu-
chen, wurden REM-Aufnahmen von unter Druckspannung angelasse-
nen Proben angefertigt. Exemplarisch sind die Aufnahmen für 0 MPa
sowie −318 MPa in den Abbildungen 5.17a und 5.17b dargestellt. Aus
diesen Aufnahmen ergeben sich keine signifikanten Veränderungen der
Zementitstruktur nach dem Anlassen wie z.B. eine bevorzugte Orien-
tierung in Belastungsrichtung. Eine genauere Analyse durch Messung
der Kristallorientierungen wurde nicht durchgeführt.
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(a) 0 MPa (b) 319 MPa
Abbildung 5.17: REM-Aufnahmen der Zementitstruktur nach Anlassen unter ver-
schiedenen Druckbelastungen bei 30kX Vergrößerung. Die Belas-
tungsrichtung ist senkrecht zur Bildebene.
TEM Untersuchungen
Zur Analyse der chemischen Zusammensetzung von Matrix und Karbi-
den wurden TEM Untersuchungen, wie in Abschnitt 3.3.4 beschrieben,
an Proben der Versuche 9 und 10 aus Tabelle 5.1 durchgeführt.
Abbildung 5.18 zeigt die Elementverteilungen der konventionell ange-
lassenen Proben. Es zeigt sich eine lokal verringerte Konzentration an
Eisenatomen an den gleichen Stellen, an denen sich erhöhte Kohlen-
stoffkonzentration zeigt. Die aus den HRTEM Aufnahmen berechneten
Diffraktogramme ergaben, dass diese Bereiche Zementitausscheidungen
enthalten. Für die Substitutionselemente Chrom und Mangan ergibt
sich eine homogene Verteilung über die gesamte analysierte Fläche,
was nahe legt, dass es keine Anreicherung des Zementits mit Substitu-
tionsatomen gibt.
Die Element Flächenscans der nach Versuch 9 schnell angelassenen Pro-
be, dargestellt in Abbildung 5.19, zeigt eine nahezu homogen verteilte
Eisenkonzentration mit feinen dunkleren Linien geringerer Konzentra-
tion. Analog finden sich lokal erhöhte Kohlenstoffgehalten, ebenfalls in
Form sehr feiner Strukturen, die durch Strukturanalyse anhand von aus
HRTEM Bildern berechneten Diffraktogrammen als Zementitpartikel
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(a) Eisen (b) Kohlenstoff
(c) Chrom (d) Mangan
Abbildung 5.18: Element Flächenscans an einer für 1 Stunde bei 430 ◦C (Versuch
10) angelassenen Probe für verschiedene Elemente.
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identifiziert werden können. Die Größe der kohlenstoffreichen Bereiche
passt zu den im REM gefundenen Ausscheidungen. Wie bei der kon-
ventionell angelassenen Probe zeigt sich keine messbare Anreicherung
des Zementits mit Chrom oder Mangan. Dies lässt ein vollständiges
Wachstum im Paragleichgewicht vermuten.
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(a) Eisen (b) Kohlenstoff
(c) Chrom (d) Mangan






Die Abhängigkeit der Härte vom Anlasszustand kann wie in Ab-
schnitt 2.2.4 beschrieben über den Hollomon-Jaffe Parameter PHJ
berechnet werden. Zur Kalibrierung der Berechnung wurden Proben
im Dilatometer mit verschiedenen konstanten Aufheizgeschwindigkei-
ten von 1 ◦C bis 1200 ◦C/s auf verschiedene Endtemperaturen zwischen
300 ◦C und 600 ◦C angelassen und abgeschreckt. Aus dem Temperatur-
verlauf wurde PHJ nach Gleichung 2.5 berechnet. Für die Konstante C
ergibt sich für den vorliegenden Kohlenstoffgehalt nach [57] C = 18,864.
Dabei wurde das Abschrecken mit berücksichtigt. Die Mikrohärte der
einzelnen Proben ergibt aufgetragen gegen PHJ einen linearen Verlauf,
dargestellt in Abbildung 5.20.
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Abbildung 5.20: Härte nach dem Anlassen in Abhängigkeit des Anlassparameters
PHJ. Die rote Gerade zeigt einen linearen Fit.
Bis auf vereinzelte Ausreißer zeigt sich der Hollomon-Jaffe Parameter
eine gute Eignung für die Härteberechnung auch bei sehr hohen Auf-
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heizraten. Für PHJ < 9500 endet die lineare Abhängigkeit, da für diese
Werte die Grundhärte nach dem Härten von 730 HV0,1 nahezu unver-
ändert bleibt. Daraus und aus den Parametern der in Abbildung 5.20




730 HV0,1, PHJ < 9500
1079 HV0,1− 0,0396 HV0,1 · PHJ, PHJ > 9500
(5.7)
Messung des Verfestigungsverhaltens
Das Verfestigungsverhalten des angelassenen Martensits wurde anhand
der im Kapitel 3.3.5 beschriebenen Zugversuche bei Temperaturen von
20 ◦C− 600 ◦C charakterisiert.
Zur Bestimmung des E-Moduls bei verschiedenen Temperaturen wur-
den Be- und Entlastungszklen im elastischen Zugbereich durchgeführt.
Aufgrund von Maschineneffekten, die zu einer scheinbar nichtlinearen
Verformung führen, werden die Zyklen ab dem ersten Entlasten zur
Bestimmung des E-Moduls verwendet. Dabei wurde eine kraftgeregelte
Belastungrate von 1000 N/s verwendet, um Kriecheffekte bei höheren
Temperaturen zu minimieren. Abbildung 5.21 zeigt die gemessenen
Werte von E für verschiedene Temperaturen. Zum Vergleich sind Daten
nach [150] für den Stahl C45 mit aufgetragen. Die hier gemessenen
E-Moduln von 42CrMo4 weichen bei erhöhten Temperaturen um ma-
ximal 8% von den Literaturwerten von C45 ab, was die verwendete
Messmethode validiert.
Anhand der gemessenen und oben gezeigten temperaturabhängigen
E-Moduln lassen sich die mittels Traversenweg gemessenen Verfesti-
gungskurven korrigieren und der plastische Dehnungsanteil bestimmen.
Zur vollständigen Charakterisierung wurden Versuche durchgeführt,
bei denen die Versuchstemperatur TV der Anlasstemperatur TA ent-
spricht sowie solche, bei denen die Versuchstemperatur kleiner als die
Anlasstemperatur ist. Die Ergebnisse der Versuche sind in 5.22a für
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Abbildung 5.21: Gemessener temperaturabhängiger Verlauf des E-Moduls mit An-
passung durch ein Polynom 3. Ordnung im Vergleich zu Litera-
turdaten für den Stahl C45 [150].
TV = TA und in 5.22b für TV 6= TA dargestellt. Die Kurven wurden
nur bis zur Gleichmaßdehnung aufgetragen, da eine Interpretation dar-
über hinaus ohne aufwendigere optische Auswertemethoden [151, 152]
nicht möglich ist.
Aus den Messungen mit TA = TV ergibt sich eine erwartete Abnahme
der Festigkeit mit steigender Temperatur. Die Gleichmaßdehnung sinkt
bis 500 ◦C aufgrund der steigenden Duktilität kontinuierlich ab. Bei
600 ◦C lässt sich ein Anstieg beobachten. Dieser Effekt beruht jedoch
auf Kriechdehnungen bei dieser vergleichsweise hohen Temperatur.
Nach dem Anlassen bei 150 ◦C zeigt der Werkstoff beim Zugversuch
bei Raumtemperatur eine ähnliche hohe Streckgrenze wie der nicht
angelassene Martensit bei gleichzeitig deutlich höherer Duktilität, dar-
gestellt in Abbildung 5.22b. Dies lässt sich vermutlich auf den Abbau
innerer Spannungen durch Ausscheidung kohärenter ε-Karbide zurück-
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(a) TA = TV.
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(b) TA 6= TV.
Abbildung 5.22: Im Zugversuch gemessene Spannung gegen plastische Dehnung
εpl für verschiedene Kombinationen aus Anlasstemperatur und
Versuchstempatur.
führen (vgl. [28]), da die Kohlenstoffatome nicht mehr im Martensit
zwangsgelöst sind.
5.2 Modellierung
In diesem Abschnitt werden die in Abschnitt 5.1 beschriebenen expe-
rimentellen Ergebnisse mit Hilfe geeigneter mathematischer Modelle
modelliert. Dadurch können weitere Erkenntnisse über die zugrun-
deliegenden Prozesse gewonnen werden. Zudem ist die Modellierung
notwendig für die Prozesssimulation.
5.2.1 Modellierung der Ausscheidungskinetik
Anhand der in Abschnitt 5.1.1 gemessenen Anlassdehnungen für ver-
schiedene Aufheizraten lässt sich die Ausscheidungskinetik in der ers-
ten und dritten Anlassstufe bestimmen. Zur Modellierung der Aus-
scheidungskinetik aus den Dilatometerkurven in Abbildung 5.1 wird
Gleichung 4.4 verwendet. Da es sich bei den hier betrachteten kontinu-
ierlichen Anlassversuchen um nicht-isotherme Prozesse handelt, wird
b nach Gleichung 4.5 temperaturabhängig gewählt und der gebildete
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Phasenanteil nach dem in Abschnitt 4.1.1 beschriebenen Verfahren
berechnet. Die Modellparameter ∆HC,CC,nC für die Zementitaus-






als temperaturabhängig angenommen, wobei I stellvertretend für die
Parameter steht.
Da die Ausscheidung des ε-Karbids aus den in Abbildung 5.1 gemes-
senen Dehnungskurven selbst bei geringen Aufheizraten nur schwach
ausgeprägt ist, wird der Einfachheit halber das klassische JMAK
Modell, Gleichung 4.1, angenommen. Aktivierungsenergie ∆Hε, Ge-
schwindigkeitskonstante Cε und Wachstumskonstante nε sind tempe-
raturunabhängige Konstanten.
Aufgrund des starken Temperaturgradienten in Längsrichtung der Pro-
be lassen sich die Phasenanteile nicht mit dem häufig verwendeten
Hebelgesetz auswerten, da keine definierte Temperatur in der Probe
vorliegt. Daher werden die Modellparameter direkt aus der gemessenen
Dehnung bestimmt. Dazu wird diese nach
ε =(fα′αα′ + fα′εαα′ε + fα′C
αα′C
)(T − T0)
+ (fα′ε + fα′C
)∆εα′→α′ε + fα′C ∆εα′ε→α′C ,
(5.9)
berechnet. Für den Ausdehnungskoeffizienten von Martensit und
angelassenem Martensit + ε-Karbid wurde αα′(T ) = αα′ε(T ) =
1,15 · 10−5 K−1 + 1,9 · 10−9 K−2T angenommen. Für angelassenen Mar-
tensit + Zementit wurde αα′
C
(T ) = 1,15 · 10−5 K−1 + 3,0 · 10−9 K−2T
angenommen. Zudem gilt T0 = 293 K. Die umwandlungsbedingten
Dehnungen wurden anhand des Experiments mit der langsamen Auf-
heizrate 1 ◦C/s bestimmt. Die beste Übereinstimmung ergibt sich sich
bei den Werten ∆εM→ε = 2,0 · 10−4 sowie ∆εε→C = 1,4 · 10−3. Da im
Dilatometer ein Temperaturgradient vorherrscht, der mit steigender
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Aufheizrate größer wird, werden die Phasenumwandlungen und ther-
mischen Dehnungen an 10 verschiedenen Punkten nach Gleichung 5.9
berechnet, woraus sich durch Summation die berechnete Gesamtdeh-
nung ergibt. Die Probentemperatur wurde mit dem in Abschnitt 3.3.2
vorgestellten Verfahren berechnet [153] (eigene Veröffentlichung).
Als Werte für r bei der Zementitbildung wurde 1 (JMAK), 1,5 und 2
(Austin-Rickett) verwendet. Dabei zeigte sich die beste Übereinstim-
mung für r = 1,5. Dies legt einen stärkeren Behinderungseffekt der
einzelnen Wachstumsbereiche des Zementits durch soft-impingement
nahe, was in [126] für diffusive Umwandlungen vermutet wird.
Die optimalen Fitparameter für die Ausscheidung von ε-Karbid in
der ersten Anlassstufe sind in Tabelle 5.2 aufgetragen. Die ermittelte
Aktivierungsenergie stimmt sehr gut mit dem in [154] ermittelten
Wert von 1,79 · 10−19 J überein und wird dort mit der Aktivierungs-
energie für Kohlenstoffdiffusion in Martensit assoziiert, die aufgrund
des verzerrten Gitters höher ist als bei Ferrit. In [154] wurde n = 0,3
ermittelt, was ebenfalls gut zum hier gefundenen Wert passt.
∆Hε Cε nε
1,75 · 10−19 J 8,79 · 1010 s−1 0,42
Tabelle 5.2: Per Anpassung an die gemessenen Daten ermittelte Parameter für das
Phasenumwandlungsmodell der ε-Karbid Ausscheidung.
Als optimale Fitparameter haben sich für die Zementitbildung die
in Tabelle 5.3 dargestellten Werte ergeben. Der temperaturabhängi-
ge Verlauf der Kinetikparameter für Zementit ist in Abbildung 5.23
dargestellt. Für ∆HC sowie CC ist nur eine schwache Temperaturabhän-
gigkeit angenommen worden, während sich der Wert von nC im für die
Ausscheidung von Zementit relevanten Bereich von etwa 500− 800 K
von 0,7 auf etwa 0,55 reduziert. Eine leichte Temperaturabhängigkeit
des Parameters n lässt sich nach [155] durch eine Veränderung der
Wechselwirkung der einzelnen Phasen motivieren.
Auf eine Interpretation der ermittelten Werte von n und ∆H soll
an dieser Stelle verzichtet werden, da es eine starke Wechselwirkung
104
5.2 Modellierung
Koeff. i = 0 i = 1 i = 2
hC,i 2,74 · 10−19 J −1,47 · 10−24 JK−1 2,05 · 10−26 JK−2
cC,i 5,4 · 1012 s−1 −6,78 · 109 s−1K−1 3,56 · 107 s−1K−2
nC,i 1,53 −1,9 · 10−3 1,50 · 10−6
Tabelle 5.3: Per Anpassung an die gemessenen Daten ermittelte Parameter für
Gleichung 5.8 für das Phasenumwandlungsmodell der Zementit Aus-
scheidung.
zwischen der Wahl des zugrunde liegenden Kinetikmodells und den
Werten von n und ∆H gibt [156, 157]. Da das Kinetikmodell in diesem
Fall jedoch empirisch anhand der gemessenen Daten ausgewählt wurde,
ist die physikalische Deutung von n und ∆H schwierig.















T  [ ° C ]
 Z e m e n t i t
 ε - K a r b i d
1 0 9
1 0 1 0
1 0 1 1
1 0 1 2
1 0 1 3




Abbildung 5.23: Temperaturabhängiger Verlauf der Kinetikparameter für Karbid-
ausscheidungen.
Abbildung 5.24 zeigt den Vergleich von gemessener und berechne-
ter Dehnung für verschiedene Aufheizraten. Es zeigt sich eine gute
Übereinstimmung von gemessenen und berechneten Dehnungen für
alle Aufheizraten. Wie bei den gemessenen Dehnungsverläufen zeigt
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sich mit ansteigender Aufheizrate eine immer schwächer ausgeprägte
Senke in der ersten Anlassstufe, obwohl der Wert von ∆εM→ε bei allen
Berechnungen konstant war.








 e x p .





T  [ ° C ]
1 2 0 0  ° C / s   4 0 0  ° C / s   2 0 0  ° C / s   1 0 0  ° C / s
   5 0  ° C / s    1 0  ° C / s   1  ° C / s
Abbildung 5.24: Vergleich von berechneten und gemessener Dehnung für verschie-
dene Aufheizraten unter Berücksichtigung des longitudinalen Tem-
peraturgradienten.
Die in Abbildung 5.24 gezeigten Dehnungen für verschiedene Aufheizra-
ten basieren auf Messungen und Berechnungen mit einem Temperatur-
gradienten in Probenlängsrichtung. Die Abbildungen 5.25a und 5.25b
zeigen die berechneten Dehnungen und umgewandelten Anteile mit
den selben Parametern wie für die Berechnungen in Abbildung 5.24
unter der Annahme einer vollkommen homogen erwärmten Probe
und einer perfekt linearen Erwärmung mit der angegebenen Heizrate.
Die schwächer werdende Ausprägung der Anlassstufen mit steigender
Aufheizrate zeigt sich auch hier. Demnach ist dies ein den gewählten
Kinetikmodellen innewohnender Effekt, der in der realen Messung
durch die zeitlich versetzte Umwandlung aufgrund des inhomogenen
Probentemperatur noch verstärkt wird.
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Abbildung 5.25: Berechnete Dehnung (a) und Karbidausscheidung (b) beim Anlas-
sen für die experimentell ermittelten Parameter unter Annahme
einer homogenen Probentemperatur.
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Aus den berechneten Ausscheidungsverläufen aus Abbildung 5.25b
lässt sich ein Ausscheidungsdiagramm erstellen, das in Abbildung 5.26
dargestellt ist. Dabei wurden als Start- und Stoppwert 0,01 sowie 0,99
Volumenanteil angenommen. Aufgrund der bei erhöhten Aufheizraten
unvollständigen Ausscheidung von ε-Karbid wird in Abbildung 5.26
eine Finish-Temperatur für ε-Karbid nur bei der geringsten Aufheizrate
angegeben.
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5.2.2 Modellierung des Selbstanlassens
In Abschnitt 5.1.1 wurde der Selbstanlasseffekt anhand unterschiedlich
schnell abgeschreckter Proben untersucht. Dabei zeigte sich beim nach-
folgenden Anlassen eine Abhängigkeit der Dehnungsänderung in der
ersten Anlassstufe von der Abkühlrate beim Abschrecken. Basierend
auf der Ausscheidungskinetik von ε-Karbid lässt sich nun der Selbstan-
lasseffekt berechnen. Dazu muss für die experimentellen Abkühlraten
aus Abschnitt 5.1.1 der Anteil an selbstangelassenem Martensit berech-
net werden. Dies erfolgt über die Kombination von Gleichung 2.2 mit
dem Modell für die Ausscheidungskinetik von ε-Karbid. Die Parameter
für Gleichung 2.2 wurden anhand der in [21] angegebenen Gleichungen
mit der chemischen Zusammensetzung von Charge 1 nach Tabelle 3.1
zu TKM = 310 ◦C und aKM = 0,0169 ◦C−1 berechnet. Der Algorithmus
zur Berechnung des selbstangelassenen Anteils läuft wie folgt ab. Der
Abkühlvorgang wird zunächst in N Zeitschritte unterteilt. Betrachtet
wird im Folgenden der Zeitschritt i. Bis zu diesem Zeitschritt sei be-
reits in M Zeitschritten zuvor Martensit gebildet worden. Nun wird
für alle Martensitanteile fα′,j, die bisher gebildet wurden der Anteil
an ε-Karbid im Zeitschritt i, fα′ε,ij berechnet. Der Gesamtanteil an





gebildet. Dies wird für alle N Zeitschritte wiederholt, bis der Abkühl-
vorgang beendet ist. Mit Hilfe dieser Berechnung lassen sich die im
Abschnitt 5.1.1 gezeigten Versuche zum Selbstanlassen weiter auswer-
ten. Unter der Annahme, dass die beim Anlassen gemessene Umwand-
lungsdehnung proportional zum Anteil an nicht selbstangelassenem
Martensit ist und dass die Ausscheidung von ε-Karbid beim Anlassen
unter Wiedererwärmung als nahtlose Fortsetzung zum Selbstanlassen
anzusehen ist, lässt sich die maximale Umwandlungsdehnung durch
Ausscheidung von ε nach
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bestimmen. Für die experimentellen Abkühlkurven, die jeweils zweimal
gemessen wurden, ergeben sich die in Abbildung 5.27 dargestellten
Verläufe der Selbstanlassanteile.
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Abbildung 5.27: Berechneter Gesamtanteil an selbstangelassenem Martensit für
verschiedene gemessene Abkühlkurven.
Es zeigt sich, dass nach Unterschreiten von etwa 200 ◦C kein signifikan-
ter Anstieg im selbstangelassenen Anteil mehr zu verzeichnen ist, da
die Ausscheidungskinetik von ε-Karbid unterhalb dieser Temperatur
bereits stark verlangsamt ist. Weiterhin zeigt sich, dass selbst die
schnellste im Dilatometer erreichbare Abkühlrate immer noch zu rund
50% selbstangelassenem Martensit führt, es ist daher praktisch unmög-
lich, mit im Labor oder bei industriellen Anwendungen erreichbaren
Abkühlraten eine ε-Karbid Ausscheidung zu unterbinden. Dies deckt
sich mit den Ergebnissen aus [35] für den dort betrachteten Stahl mit
Ms = 350 ◦C. Tabelle 5.4 fasst die über zwei Berechnungen gemit-
telten Selbstanlassanteile sowie die nach Gleichung 5.11 berechneten
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maximalen Umwandlungsdehnungen bei der ε-Karbid Ausscheidung
zusammen. Bei allen Messungen ergibt sich für ∆εMax ein ähnlicher
Wert, was die Vorgehensweise gleichzeitig validiert. Dieser Wert gibt
die umwandlungsbedingte Dehnung bei der Ausscheidung von ε-Karbid
an unter den oben getroffenen Annahmen sowie für eine unendliche
schnelle Abschreckung, bei der kein ε-Karbid gebildet wird.
Ṫ fSA ∆εExp ∆εMax
100 ◦C/s 0,67 1,44 · 10−4 4,36 · 10−4
300 ◦C/s 0,58 2,05 · 10−4 4,88 · 10−4
1000 ◦C/s 0,53 2,09 · 10−4 4,47 · 10−4
Tabelle 5.4: Berechneter Selbstanlassanteil fSA, gemessene Werte der Umwand-
lungsdehnung ∆εExp während der Ausscheidung von ε-Karbid sowie
berechnete maximale Dehnung ∆εMax für verschiedene Abkühlraten.
5.2.3 Modellierung der Umwandlungsplastizität beim
Anlassen
Zur Modellierung des temperaturabhängigen Dehnungsinkrements
ε̇tpij kann Gleichung 2.6 unter Verwendung des in Abschnitt 5.1.2
experimentell bestimmten Parameters K verwendet werden. Wie in
Abschnitt 2.3 beschrieben wurden für die Funktion φ in der Literatur
verschiedene Vorschläge gemacht. Abbildung 5.28 zeigt den berechneten
Verlauf der UP-Dehnung bei der Zementitausscheidung für verschiedene
Funktionen φ(z). Die zugrundeliegende Ausscheidungskinetik ist die
spannungsfrei gemessene und in der Abbildung mit fexp bezeichnet. Zur
Beschreibung des hier beobachteten Umwandlungsplastizitätseffekts
während der dritten Anlassstufe hat sich φ = 2(1− z) als am besten
geeignet erwiesen. Diese Funktion wird im Folgenden auch für die
UP-Dehnung bei der Ausscheidung von ε-Karbid verwendet.
Die komplette umwandlungsplastische Dehnung beim Anlassen mit
Berücksichtigung beider Karbidausscheidungen lässt sich anhand der
beiden K-Werte, Gleichung 2.6 sowie der in Abschnitt 5.2.1 bestimm-
ten Ausscheidungskinetik beim Anlassen berechnen. Abbildung 5.29
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Abbildung 5.28: Experimenteller sowie für verschiedene Funktionen dφ/df berech-
neter Verlauf der Umwandlungsdehnung in der dritten Anlassstufe
bei −318 MPa. Für die Berechnung wurde die bei 1 ◦C/s gemes-
sene Ausscheidungskinetik von Zementit verwendet.
zeigt den Vergleich zwischen berechneter und gemessener umwand-
lungsplastischer Dehnung bei verschiedenen angelegten Druckspannun-
gen beim Anlassen mit einer Aufheizrate von 1 ◦C/s. Während die
Enddehnungen sehr gut übereinstimmen, ist der Verlauf der umwand-
lungsplastischen Dehnung nur qualitativ richtig wiedergegeben. Der
Dehnungsabfall findet in einem deutlich zu schmalen Temperaturbe-
reich statt. Dies ist primär darauf zurückzuführen, dass das Modell
für die Kinetik der Zementitausscheidung für geringe Aufheizraten zu
schnell abläuft, vgl. Abbildung 5.24. Zudem wird für alle Spannun-
gen dieselbe Kinetik für die Ausscheidungen angenommen, was weiter
für Abweichungen sorgt, da bei Phasenumwandlungen generell eine
Spannungsabhängigkeit der Ausscheidungsbildung zu erwarten ist.
Der in Abschnitt 5.1.2 diskutierte nichtlineare Verlauf der umwand-
lungsplastischen Dehnung bei der Zementitausscheidung bei erhöhten
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Abbildung 5.29: Vergleich zwischen gemessener und berechneter umwandlungs-
plastischer Dehnung für verschiedene angelegte Druckspannungen
beim kontinuierlichen Anlassen mit 1 ◦C/s.
K(σM) =
{
K0, δ < 0,5
K0 · (1 + 3,5(δ− 0,5)), δ > 0,5
(5.12)
modelliert. Darin ist δ = σM/σy das Verhältnis aus von-Mises Ver-
gleichsspannung und Streckgrenze der weicheren Phase, die mit σy =
450 MPa angenommen wird. K0 bezeichnet hier die UP-Konstante im
linearen Bereich.
5.2.4 Modellierung der Mikrostrukturentwicklung
Nach bisherigen Erkenntnissen gibt es keine einheitliche Erklärung für
die Verfeinerung der Karbide beim Anlassen mit hohen Aufheizraten
(vgl. Abschnitt 2.2.4). Mit Hilfe des in Abschnitt 4.1.2 beschriebe-
nen Modells werden die Karbidausscheidungen während der in Ab-
schnitt 5.1.3 beschriebenen Anlassversuche berechnet.
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Eingangsparameter
Der Stoffmengenanteil von Kohlenstoff an der Grenzfläche zwischen
Zementit und Ferrit xe (siehe Gleichung 4.13) wurde mit Hilfe der
Thermodynamiksoftware ThermoCalc berechnet und anhand der Glei-
chung
xe = 10−18,39+0,037 K
−1·T−3,11 · 10−5 K−2·T 2+9,96 · 10−9 K−3·T 3 (5.13)
genähert. Für die Gleichgewichtsanteile von Kohlenstoff zwischen Ferrit
und metastabilem ε-Karbid wurden die Parameter aus [100] verwendet.
Auch die Triebkraft für die Nukleation von Zementit im Paragleichge-
wicht wurde mit Hilfe von ThermoCalc berechnet. Da ThermoCalc die
chemische Triebkraft für die Nukleation von Zementit (Gleichung 4.12)
in Tabellenform für diskrete Temperaturen und Matrixzusammenset-
zungen liefert, wurden die erhaltenen Werte anhand der empirischen
Gleichung
∆GV(xC,T ) = A(T ) +B(T )x
C(T )
c (5.14)
mathematisch beschrieben. Darin ist xc der Stoffmengenanteil von
Kohlenstoff in der Matrix in und T die Temperatur in Kelvin. Die
temperaturabhängigen Koeffizienten wurden anhand von Polynomen
bis zu dritten Grades nach I(T ) =
∑3
j=0 ijT
j mit [T ] = K berechnet,
wobei I für die Koeffizienten A,B,C steht. Die verwendeten Koeffizi-
enten sind in Tabelle 5.5 aufgelistet. Die Einheit der Triebkraft ist bei
Verwendung der angegebenen Gleichungen J/mol.
Die chemische Triebkraft für die Nukleation von ε-Karbid wurde
aus [100] übernommen. Die übrigen verwendeten Modellparameter
sind in Tabelle 5.6 aufgeführt. Parameter ohne Quellenangabe wurden
als freie Parameter belassen und durch den Vergleich mit experimentel-
len Daten für Zementitgröße sowie Ausscheidungskinetik von ε-Karbid
und Zementit angepasst.
Kritisch für das Verhalten des Modells ist die Wahl der Grenzflächen-
energie der Karbide mit der ferritischen Matrix. Der hier gewählte Pa-
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Koeffizient i = 0 i = 1 i = 2 i = 3
ai −54 383 −572,1 0,463 −1,35 · 10−4
bi 105 178 395,8 −0,187 58 0
ci 0,0012 5,74 · 10−6 0 0
Tabelle 5.5: Parameter für Gleichung 5.14. Da diese Ausschließlich der mathemati-
schen Beschreibung der chemischen Triebkraft aus den Tabellen aus
ThermoCalc dient, sind die Koeffizienten ohne Einheiten angegeben.
rameter für ε-Karbid wurde in Anlehnung an [129] als γε = 0,13 J/m2
gewählt und geht von einer kohärenten Grenzfläche aus.
Die Zementitnukleation wird als inkohärent angenommen, wodurch
sich die Grenzflächenenergie erhöht. Für die hier gezeigte Studien
wurde der Wert γC = 0,74 J/m2 nach [100] angenommen. Eine weitere
entscheidende Größe ist der Diffusionskoeffizient für Kohlenstoffdif-
fusion in Martensit. Dieser wird als temperaturabhängig nach der
Arrhenius-Gleichung






angenommen. Dabei ist Dc,0 ein Vorfaktor und Qc die Aktivierungs-
energie. Für Ferrit sind diese Werte nach [158] Dc,0 = 2,0 · 10−6 m2/s
sowie QC = 84,1 kJ/mol. Der Diffusionskoeffizient in Martensit ist
nicht systematisch ermittelt worden. [154] sowie [143] haben die Ak-
tivierungsenergie von Kohlenstoffdiffusion in Martensit indirekt über
Messungen der Ausscheidungskinetik von ε-Karbid mit Hilfe der JMAK
Gleichung bestimmt. Dabei wurden Werte von 108 kJ/mol ([154]) und
120 kJ/mol ([143]) gefunden. In diesem Fall würde die Diffusion von
Kohlenstoff in Martensit erheblich langsamer ablaufen als in Ferrit.
Dies wurde auch in [156] gemessen und damit begründet, dass die geän-
derten kristallographischen Verhältnisse im tetragonalen, verspannten
Martensit die Diffusion von Kohlenstoff verlangsamen. Die dort vor-
geschlagene, kohlenstoffabhängige Korrekturformel kann jedoch nicht
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die hohen Werte nach [143] und [154] erklären. Untersuchungen an
Fe-C-Cr-Ni Stählen von [159] fanden eine stark verlangsamte Kohlen-
stoffdiffusion in an Kohlenstoff übersättigtem Ferrit. In [143] wurde
zudem der Einfluss von Legierungselementen wie Chrom als mögliche
Ursache für eine langsamere Kohlenstoffdiffusion diskutiert.
Die Interpretation der Aktivierungsenergie für die Ausscheidung von
ε-Karbid als Aktivierungsenergie für Kohlenstoffdiffusion wird jedoch
nicht von allen Autoren geteilt. So fanden [160] als Aktivierungsenergie
für die Ausscheidung von ε-Karbid ebenfalls 120 kJ/mol, allerdings
wurde der Wert dort als Aktivierungsenergie für die Selbstdiffusion von
Eisenatomen entlang Versetzungen interpretiert, die mit 134 kJ/mol
angegeben wurde.
Größe Wert Quelle
Dc,0 2,0 · 10−6 m2/s [158]
Qc 108 kJ/mol [158, 154]
γε 0,13 J/m2 nach [129]
γC 0,74 J/m2 [100]
ξ 0,023 -
∆r 3 · 10−10 m -
ρ0 5 · 1015 m−1 [49]
ρt,min 1 · 1013 m−1 [49]
QDis 134 kJ/mol [88]
CDis 5 · 104 m−1s−1 -
Tabelle 5.6: Verwendete Parameter für das Ausscheidungssimulationsmodell.
Die Breite der Größenklassen wurde zu ∆r = 3 · 10−10 m gewählt. Alle
Modellparameter sind in Tabelle 5.6 zusammengefasst.
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Abbildung 5.30: Vergleich zwischen gemessener (durchgezogene Linie) und simu-
lierter (gestrichelte Linie) Karbidausscheidung.
Ergebnisse
Die Abbildungen 5.30a und 5.30b zeigen den Vergleich zwischen simu-
liertem und anhand der Gleichungen aus Abschnitt 5.2.1, basierend
auf den experimentellen Daten berechneten Ausscheidungsanteil von
ε-Karbid respektive Zementit. Während die Übereinstimmung bei Ze-
mentit zufriedenstellend ist, ergeben sich bei ε-Karbid vor allem bei
hohen Aufheizraten größere Abweichungen. Da die Ausscheidungskine-
tik von ε-Karbid aus der gemessenen Dehnung insbesondere bei hohen
Aufheizraten nur schwer zu identifizieren ist, sind die experimentellen
Daten hier jedoch mit einer größeren Unsicherheit behaftet.
Im Folgenden wird die anhand des Modells berechnete Entwicklung
der Karbidgrößen während des Anlassens diskutiert. Da keine expe-
rimentellen Daten für die Größe von ε-Karbid vorliegen, beschränkt
sich die Diskussion auf Zementit.
Abbildung 5.31 zeigt den berechneten Verlauf des mittleren Zementi-
tradius R sowie der Teilchendichte NC.
Eine Charakteristik des Modells mit der gegebenen Parameterkombi-
nation bei allen untersuchten Aufheizraten ist die Einteilbarkeit der
Ausscheidungs- und Wachstumskinetik in die Phasen Nukleation (I),
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Abbildung 5.31: Berechneter mittlerer Radius R und Teilchendichte der Zementit-
ausscheidungen NC über der Temperatur für verschiedene Auf-
heizraten.
Wachstum (II), Plateauphase (III) und Vergröberung (IV). Dieses
Verhalten wurde auch bei anderen klassenbasierten Ausscheidungsmo-
dellen beobachtet [130, 161]. Während der Nukleations- und Wachs-
tumsphase kommt es zur Bildung der Keime sowie deren Wachstum.
Diese Phase endet, wenn der komplette bei der gegebenen Tempe-
ratur erreichbare Volumengehalt an Zementit ausgeschieden wurde.
Anschließend wird ein Plateau erreicht, bei dem sich weder die Gesamt-
anzahl an Partikeln, noch der mittlere Radius sichtbar ändern, klar
zu erkennen in Abbildung 5.31. Bei Betrachtung der Größenverteilung
der Zementitteilchen fällt auf, dass es während dieser Phase zu einem
Wachstum der größeren und einem Schrumpfen der kleineren Partikel
kommt. Diese beiden Prozesse gleichen sich im Hinblick auf den mitt-
leren Radius nahezu aus. Anschließend kommt es zur Vergröberung,
bei der sich die bereits geschrumpften Partikel auflösen und die großen
Partikel weiter wachsen, was zu einer Abnahme der Gesamtteilchenzahl
sowie einer Zunahme des mittleren Radius führt.
Betrachtet man den Verlauf dieser Phasen für verschiedene Aufheiz-
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raten, so zeigt sich, dass sich die Nukleationsphase I mit steigender
Aufheizrate zu höheren Temperaturen verschiebt. Die Nukleationsrate
Ṅ steigt aufgrund der höheren Temperatur an, die Anzahl an nuklei-
erten Partikeln ist jedoch geringer, da diese durch das Integral von Ṅ
über die Zeit gegeben wird. Dieses ist für geringe Aufheizraten größer,
da Ṅ zwar kleiner ist, die Zeit während der Ṅ 6= 0 gilt jedoch deutlich
größer ist als bei hohen Aufheizraten. Demnach liegen nach Phase I
mehr Partikel bei langsamen Aufheizraten vor. Die nukleierten Partikel
wachsen im Verlauf von Phase II solange, bis der Gleichgewichtsanteil
von Kohlenstoff in der Matrix erreicht ist.
Die Plateauphase tritt bei allen Aufheizraten auf, verschiebt sich mit
steigender Aufheizrate jedoch zu höheren Temperaturen. Für alle Auf-
heizraten ist die mittlere Zementitgröße in der Plateauphase etwa
gleich.
Nach Beginn von Phase IV kommt es zur Vergröberung der Partikel
durch den Gibbs-Thomson Effekt. Wird die selbe Maximaltemperatur
erreicht, bleibt bei geringen Aufheizraten mehr Zeit zum Vergröbern,
wodurch am Ende weniger, dafür größere Partikel bei geringen Auf-
heizraten vorliegen.
Diskussion
Im Vergleich mit den experimentellen Ergebnisse der Mikrostruktur-
charakterisierung angeht ergibt sich ein geteiltes Bild, was die Vor-
hersagegüte der Simulation angeht. Einerseits liefert die Existenz des
Plateaus eine mögliche Erklärung für die zwischen den Maximaltem-
peraturen 500 ◦C und 600 ◦C kaum sichtbaren Größenunterschiede bei
allen Aufheizraten aus Abschnitt 5.1.3. Dies würde bedeuten, dass
beide Temperaturen für alle Aufheizraten in Phase III liegen. An-
dererseits ergibt die Simulation während dieser Plateauphase eine
deutlich höhere Teilchendichte mit geringerer Aufheizrate, wohinge-
gen die experimentellen Daten das Gegenteil zeigen. Eine mögliche
Ursache für diese Diskrepanz ist die Beschränkung des Modells auf
Nukleation an Versetzungen. Es ist bekannt, dass Zementit ebenso
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an energetisch günstigeren Orten wie Martensitlattengrenzen sowie
Grenzflächen von ε-Karbid und Matrix nukleiert. Eine höhere Aufheiz-
rate könnte aufgrund der steigenden Triebkraft, verbunden mit den
kurzen Diffusionswegen, die Nukleationsrate an den energetisch weni-
ger günstigen Versetzungen erhöhen, was auch die höhere beobachtete
Teilchendichte bei schnell angelassenen Zuständen im Vergleich mit
langsam angelassenen erklären könnte. Diesen bimodalen Charakter
kann das verwendete Modell nicht wiedergeben, da wie bereits erwähnt
nur die Nukleation an Versetzungen betrachtet wird. Dies spiegelt
sich im Vergleich der berechneten und in Abschnitt 5.1.3 gemessenen
mittleren Zementitgrößen wider, die für alle durchgeführten Experi-
mente in Abbildung 5.32 dargestellt sind. Zunächst ist festzuhalten,
dass das Modell für alle Versuche die korrekte Größenordnung der
Zementitpartikel vorhersagt. Im Detail zeigt sich jedoch, dass nur eine
qualitative Vorhersage möglich ist, auch wenn vereinzelt sehr gute
Übereinstimmungen erreicht werden, wie beispielsweise bei den Versu-
chen 6, 9 und 10. Der Erklärungsansatz für die Verfeinerung aus [50],
wonach bei geringeren Aufheizraten ein stärkerer Versetzungsabbau
erfolgt, weshalb weniger Nukleationskeimstellen und demnach weniger
Zementitpartikel nukleieren, konnte mit Hilfe der Simulationen nicht
bestätigt werden. Bei den gewählten Parametern für den Abbau der
Versetzungen nach Gleichung 4.9 kommt es im Temperaturbereich der
Nukleation zu keinem nennenswerten Abbau der Versetzungsdichte bei
allen untersuchten Aufheizraten. Auch eine starke Beschleunigung des
Abbaus der Versetzungsdichte bis hin zu physikalisch unrealistischen
Werten ergab im Moment der Zementitnukleation keinen ausreichenden
Versetzungsabbau bei geringen Aufheizraten, um die These von [50]
zu belegen.
Zusammenfassend lässt sich sagen, dass das verwendete Modell ver-
einzelte Aspekte und Mechanismen, die die Zementitentwicklung bei
hohen Aufheizraten beeinflussen, abbilden kann. Dazu gehören die
Ausbildung eines Plateaus in Dichte sowie mittlerer Größe des Zemen-
tits in einem bestimmten Temperaturbereich, die später einsetzende
Vergröberung und die Verschiebung der Ausscheidungsbereiche zu
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A n l a s s b e d i n g u n g
(c) Versuche 9 + 10
Abbildung 5.32: Vergleich zwischen gemessener und berechneter Karbidgröße für
verschiedene Anlassbedingungen. Die Versuchsnummern beziehen
sich auf Tabelle 5.1. Die Legende aus a) gilt für alle Abbildungen.
höheren Temperaturen mit steigender Aufheizrate. Die beobachtete
Verfeinerung der Zementitpartikel konnte jedoch nicht vollständig er-
klärt werden. Ebenso wurde der Temperaturbereich des beschriebenen
Plateaus im Vergleich zu den Experimenten nicht korrekt vorhergesagt.
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5.2.5 Modellierung des Verfestigungsverhaltens
angelassener Zustände
Die gemessenen plastischen Dehnungen aus den Warmzugversuchen aus
Abschnitt 5.1.4 lassen sich mit Hilfe von Gleichung 4.19 mathematisch
beschreiben. Im Verlauf des Anlassens kann es zu nahezu beliebigen
Kombinationen aus Anlasszustand und Temperatur T bei der die plas-
tische Verformung auftritt kommen. Um diesen Umstand im Modell
abzubilden, werden die Größen σ0,R0,R1 sowie e aus Gleichung 4.19
in Abhängigkeit der Temperatur T sowie des Anlasszustands, cha-
rakterisiert durch den Hollomon-Jaffe Parameter PHJ, ermittelt. Alle
Größen werden zunächst als linear abhängig von T und PHJ nach
I(T ,PHJ) = i0 + i1T + i2PHJ (5.16)
berechnet, wobei I stellvertretend für die Größen steht und [T ] = ◦C
gilt. Die daraus resultierenden unbekannten Parameter werden durch
gleichzeitige Anpassung von Gleichung 4.19 an die in Abbildung 5.22
dargestellten Verfestigungskurven ermittelt. Tabelle 5.7 zeigt die Pa-
rameter, mit denen die beste Übereinstimmung zwischen Berechnung
und Experiment erreicht wurde.
Größe i = 0 i = 1 i = 2
σy 2273 MPa −1,07 MPa/◦C −0,067 MPa
R0 337 MPa 1,05 MPa/◦C 0
R1 567 MPa −0,031 MPa/◦C −0,022 MPa
e 307 0 0
Tabelle 5.7: Parameter für die Gleichungen 4.19 und 5.16.
Abbildung 5.33 zeigt den Vergleich zwischen gemessenen und berech-
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Abbildung 5.33: Vergleich zwischen berechneter und im Zugversuch gemessener
Verfestigung von vergütetem 42CrMo4 bei verschiedenen Anlass-
und Versuchstemperaturen. Die experimentellen Daten der mit
* gekennzeichneten Kurven stammen aus [82]. Darin wurden die
Proben zunächst für 3 Stunden bei der angegebenen Temperatur
angelassen.
Es zeigt sich eine gute quantitative Übereinstimmung zwischen berech-
neten und gemessenen Verfestigungskurven über das gesamte Spektrum
der Versuchstemperaturen sowie Anlasszustände. Auch das in [82] ge-
messene Verfestigungsverhalten des Ausgangszustands (dreistündiges
Anlassen bei 570 ◦C) bei stark unterschiedlichen Temperaturen wird
gut abgebildet. Da diese Verfestigungskurven nicht zur Anpassung der
in Tabelle 5.7 aufgelisteten Fitparameter verwendet wurden, bestätigt
dies die Gültigkeit des Ansatzes.
Das entwickelte Modell ermöglicht eine einheitliche Beschreibung des
Verfestigungsverhaltens gehärteter und angelassener Werkstoffzustände.
Darüber hinaus das Modell ohne erneute experimentelle Bestimmung




6 Induktive Wärmebehandlung einer
bauteilnahen Geometrie
Um den Einfluss des induktiven Anlassens auf Härte und Eigenspan-
nungen einer randschichtgehärteten Probe zu untersuchen, wurden
induktive Vergütungsversuche an der in Abschnitt 3.3.1 beschriebenen
Anlage durchgeführt. Alle Proben werden zunächst mit identischen
Parametern gehärtet und anschließend mit zwei verschiedenen Para-
metersätzen angelassen.
6.1 Härten
Zunächst erfolgte bei allen Proben eine Randschichthärtung. Dazu
wurde eine Frequenz von 30 kHz und eine relative Leistung von 37 %
gewählt, was etwa 150 kW entspricht. Die gewählte Heizdauer betrug
500 ms. Aus dem Frequenzumrichter lassen sich die Umrichterdaten
während der Wärmebehandlung auslesen. Abbildung 6.1 zeigt für die
genannten Einstellungen den Verlauf von Frequenz f und skalierter
Stromstärke Iskal. über der Zeit. Zu beachten ist, dass die Stromstärke
nicht in Ampere, sondern in einer unbekannten, relativen Einheit
vorliegt. Obwohl die HF-Leistung auf den minimalen Wert reduziert
wurde, zeigt sich zu Beginn der Aufzeichnung ein kurzer Heizimpuls im
HF Bereich. Dieser fällt schnell auf einen geringen Wert ab. Gleichzeitig
steigt der Strom im MF Bereich innerhalb von etwa 150 ms auf einen
nahezu konstanten Wert an. Die Frequenz im MF-Bereich liegt über
die gesamte Heizdauer etwa bei den gewählten 30 kHz.
Nach Ende der Heizphase fährt die Abschreckbrause innerhalb von et-
wa 400 ms über die Probe und das Abschrecken beginnt. Abbildung 6.2
zeigt den gesamten Temperaturverlauf während des Randschichthär-
tens. Das Temperaturmaximum unmittelbar nach Beginn der Messung
rührt vom bereits diskutierten kurzen HF-Impuls her. Diesem Maxi-
mum folgt ein kontinuierlicher Anstieg der Temperatur bis auf eine
Maximaltemperatur von 1050 ◦C. Während die Abschreckbrause ver-
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Abbildung 6.1: Verlauf von skalierter Stromstärke und Frequenz im MF- und HF-
Bereich beim Härten.






1 0 0 0
1 2 0 0
 O b e r f l ä c h e ,  ∆ r = 0 m m
























Abbildung 6.2: Gemessener Temperaturverlauf an der Probenstirnfläche beim
Randschichthärten.
fährt, kühlt sich die Stirnfläche um etwa 300 ◦C ab. Mit einsetzendem
Abschrecken sinkt die Temperatur schlagartig auf etwa 300 ◦C ab, um
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dann im weiteren Verlauf langsam auf Raumtemperatur zu sinken.
Die ebenfalls in Abbildung 6.2 aufgetragene Temperatur im Sackloch
mit 1 mm Oberflächenabstand folgt mit zeitlicher Verzögerung und
geringerer Maximaltemperatur diesem Verlauf, da die Erwärmung bzw.
Abkühlung durch Wärmeleitung erfolgt. Der Bauteilzustand nach dem
Härten wurde anschließend per Härtemessung und röntgenographischer
Eigenspannungsmessung charakterisiert. Für die Härtemessung wurde
ein Segment aus der Probe herausgetrennt, halbiert, metallographisch
präpariert und anschließend vermessen. Abbildung 6.3a zeigt den ge-
messenen Härtetiefenverlauf. An der Stirnfläche ergibt sich eine Härte
von etwa 800 HV0,1, die bis auf einen Oberflächenabstand von etwa
1 mm auf etwa 700 HV0,1 abfällt. Die im Vergleich zur konventionel-
len Wärmebehandlung erreichbare deutlich höhere Härte nach dem
Induktionshärten wurde auch in [87] beobachtet. Der Effekt ist in der
Literatur als super-hardening bekannt [162]. Die genaue Ursache ist
nicht abschließend geklärt, einen möglichen Einfluss haben der Eigen-
spannungszustand sowie eine durch die induktive Härtung vorliegende
verfeinerte Martensitstruktur.
Danach folgt ein scharfer Abfall der Härte auf 330 HV0,1 innerhalb
der nächsten 0,2 mm, was der Härte des Grundgefüges entspricht. Ein
ausgeprägtes Härteminimum in der Übergangszone ist nicht zu erken-
nen.
Die Integralbreiten der bei der Eigenspannungsbestimmung gemessenen
Reflexe sind in Abbildung 6.3b für beide Messrichtungen aufgetragen.
In beiden Richtungen sind die Integralbreiten praktisch identisch. Bis
zum Erreichen der Übergangszone zeigt sich die für Martensit typische
sehr ausgeprägte Verbreiterung [49], die bei etwa 1,1 mm schlagartig
abfällt, da ab hier das hoch angelassene Grundgefüge vorliegt. Die
Eigenspannungen in Axial- und Tangentialrichtung, dargestellt in den
Abbildungen 6.3c und 6.3d, liegen an der Stirnfläche im Druckbereich.
In beiden Spannungsrichtungen bleiben die Werte bis zum Übergang
in das Grundgefüge nahezu konstant, um dann in einem steilen Verlauf
in den Zugbereich zu wechseln. Insbesondere in tangentialer Richtung
stellt sich eine sehr hohe Zugeigenspannung ein.
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Somit liegt nach dem Randschichthärten der typische zu erwartende
Bauteilzustand vor, wie er für andere Geometrien ebenfalls gefunden
wurde [82, 163].
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(d) Tangentiale Eigenspannungen.
Abbildung 6.3: Gemessene Probeneigenschaften nach dem induktiven Randschicht-
härten als Funktion des Oberflächenabstands.
6.2 Anlassen
Die randschichtgehärteten Proben wurden anschließend angelassen,
wobei zwei verschiedene Anlassversuche durchgeführt wurden, die im




Bei Anlassversuch 1 wurde mit einer Frequenz von 30 kHz und einer
relativen Leistung von 6 % im MF Bereich für 1000 ms angelassen und
anschließend abgeschreckt. Der Temperaturverlauf an der Probenstirn-
fläche ist in Abbildung 6.4 dargestellt. Wie bereits beim Härten zeigt
sich unmittelbar nach Beginn der Temperaturaufzeichnung ein Tempe-
raturanstieg durch einen kurzen HF-Impuls. Ab etwa 0,3 s steigt die
Temperatur nahezu linear auf etwa 360 ◦C an. Während des Verfahrens
der Abschreckbrause kühlt sich die Stirnfläche auf etwa 200 ◦C ab, be-
vor final ein rapider Temperaturabfall mit Einsetzen des Abschreckens
folgt.
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Abbildung 6.4: Gemessener Temperaturverlauf an der Probenstirnfläche bei An-
lassversuch 1.
Abbildung 6.5a stellt den Verlauf der gemessenen Härte graphisch
dar. Vom Rand bis zur Übergangszone ins Grundgefüge liegt eine
nahezu konstante Härte von etwa 680 HV0,1 vor, die dann in einem
steilen Abfall in die Grundhärte übergeht. Demnach kam es nur zu
einer geringen Reduktion der Härte, was durch die relativ geringe
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Maximaltemperatur und die kurze Anlassdauer zu erklären ist. Die
Integralbreite ist in Abbildung 6.5b dargestellt. Wie beim gehärte-
ten Zustand sind die Werte in beiden Spannungsrichtungen praktisch
identisch. Im Vergleich zum gehärteten Zustand ist die Integralbreite
an der Oberfläche um etwa 2 ◦ zurückgegangen und steigt mit größer
werdendem Oberflächenabstand an. Dies ist ein Indiz für einen Abbau
von Versetzungen [49]. Die Abnahme der Anlasswirkung mit zuneh-
mendem Oberflächenabstand ist durch die geringer werdende maximal
erreichte Temperatur zu erklären. Die Eigenspannungen in axialer
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(d) Tangentiale Eigenspannungen.




und tangentialer Richtung sind in den Abbildungen 6.5c und 6.5d als
Funktion des Oberflächenabstands aufgetragen. In axialer Richtung
liegen die Eigenspannungen bis zum Erreichen der Übergangszone im
Druckbereich. Der Wert an der Oberfläche beträgt etwa −250 MPa
und ist somit betragsmäßig deutlich geringer als nach dem Härten. Mit
zunehmendem Oberflächenabstand steigt der Absolutwert der Druck-
eigenspannungen an, bei etwa ∆r = 1,0 mm liegt der auf dem Niveau
nach dem Härten. In tangentialer Richtung liegen die Eigenspannun-
gen an der Oberfläche knapp über dem Nullpunkt im Zugbereich. Mit
steigendem Oberflächenabstand kommt es zum Vorzeichenwechsel in
den Zugbereich, bevor die Eigenspannungen mit Erreichen der Über-
gangszone wieder in den Zugbereich wechseln. Demnach verlagern sich
die Druckeigenspannungen nach dem Härten durch das Anlassen in
geringere Druckeigenspannungen in axialer Richtung und teilweise in
Zugeigenspannungen in tangentialer Richtung.
Anlassversuch 2
Die Prozessparameter für Anlassversuch 2 sind bis auf die höhere
relative Leistung von 8 % identisch.
Der Temperaturverlauf an der Stirnfläche ist in Abbildung 6.6 über der
Anlassdauer aufgetragen. Wie beim Härten zeigt sich auch hier ein sehr
schneller Anstieg unmittelbar nach Beginn der Temperaturmessung
durch einen HF-Impuls. Danach steigt die Temperatur kontinuierlich
bis auf etwa 540 ◦C an, um anschließend durch Selbstabschrecken
beim Verfahren der Brause auf 330 ◦C und final durch das einsetzende
Abschrecken auf Raumtemperatur abzukühlen.
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Abbildung 6.6: Gemessener Temperaturverlauf an der Probenstirnfläche bei An-
lassversuch 2.
Die Härte nach dem Anlassen ist in Abbildung 6.7a als Funktion des
Oberflächenabstands zu sehen. An der Stirnfläche beträgt die Härte
rund 500 HV0,1. Mit steigendem Oberflächenabstand steigt sie bis auf
rund 580 HV0,1 bei einem Wert von ∆r = 1,1 mm an. Danach kommt
es zu einem steilen Abfall der Härte auf den Wert des Grundmaterials.
Dieser Verlauf erklärt sich durch den Temperaturgradienten in der
Probe beim Kurzzeitanlassen. Die Oberfläche wird direkt durch die
induzierte Wärme aufgeheizt und erwärmt sich am stärksten, während
sich die Bereiche unterhalb der Oberfläche weniger stark aufheizen, da
diese sich nur über Wärmeleitung erwärmen. Dieser Verlauf zeigt sich
auch in der röntgenographisch gemessenen Integralbreite, dargestellt
in Abbildung 6.7b. Die nach dem Härten sehr große Integralbreite
von rund 8,5 ◦ ist an der Stirnfläche auf etwa die Hälfte zurückgegan-
gen. Mit steigendem Abstand zur Oberfläche steigt sie auf etwa 6 ◦
im Übergangsbereich zum Grundgefüge an, um dann auf die geringe
Verbreiterung des Grundgefüges zu fallen. Die Verringerung der Re-
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flexverbreiterung ist primär auf eine Entspannung des Gefüges durch
den Abbau von Versetzungen zurückzuführen und ist in Einklang
mit dem Verlauf der gemessenen Härte. Im Vergleich zu Anlassver-
such 1 zeigt sich über den gesamten gehärteten Bereich ein deutlicher
Effekt des Anlassens im Hinblick auf Härte und Integralbreite. Die
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(d) Tangentiale Eigenspannungen.
Abbildung 6.7: Gemessene Probeneigenschaften nach Anlassversuch 2 als Funktion
des Oberflächenabstands.
Eigenspannungen in axialer und tangentialer Richtung, dargestellt in
den Abbildungen 6.7c respektive 6.7d zeigen, bezogen auf die Eigen-
spannungen nach dem Härten, eine massive Veränderung. In beiden
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Spannungsrichtungen kommt es zu einer starken Verlagerung in den
Zugspannungsbereich. An der Stirnfläche liegen Zugeigenspannungen
von etwa 1000 MPa vor. Bis zum maximal gemessenen Oberflächen-
abstand von 1,3 mm liegen alle gemessenen Werte in tangentialer
Richtung im Zugbereich. In axialer Richtung liegen 250 MPa an der
Stirnfläche vor. Kurz vor dem Übergang in das Grundgefüge gibt es
ein Druckeigenspannungsmaximum von etwa −220 MPa.
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Zur Simulation von Härten und anschließendem Anlassen per Indukti-
on wird das in Abschnitt 4.2 beschriebene FE-Modell verwendet. Im
Modell wird die Temperaturabhängigkeit einer Materialeigenschaft




worin die Temperatur in K zu verwenden ist. Es wird nur zwischen
kubisch flächenzentrierten (Austenit) und kubisch raumzentrierten
(Ferrit/Karbid, Martensit) Phasen unterschieden.
Die verwendeten Materialparameter sind in Tabelle 7.1 aufgelistet.
Zur besseren Lesbarkeit sind die Einheiten der Koeffizienten nicht
angegeben, können aber nach [ai] = Einheit/Ki berechnet werden.
Bei Größen, für die die Originaldaten digitalisiert und anschließend
angepasst wurden, ist ein * an der Quelle zu finden. Die Parameter
zur Beschreibung der Martensitumwandlung nach Gleichung 2.2 wur-
den anhand der Formeln aus [21] unter Verwendung der chemischen
Zusammensetzung von Charge 1 in Tabelle 3.1 berechnet.
Die Berechnung der Festigkeit der krz Phasen erfolgt über das in
Abschnitt 5.2.5 vorgestellte Modell mit Hilfe der Gleichungen 4.19
und 5.16 mit den Parametern aus Tabelle 5.7 berechnet.
Größen, die je nach Phase unterschiedlich sind, werden nach einer
linearen Mischungsregel nach Ih = fAIA + (1− fA)Ikrz berechnet,
wobei IA, Ikrz den Wert der Größe in Austenit sowie in den krz Phasen
bezeichnet.
Eine gesonderte Rolle spielt hierbei die Verfestigung. Die totale plas-
tische Dehnung εpl wird zur Berechnung der Verfestigung nach Glei-
chung 4.19 verwendet. Kommt es jedoch zu einer Phasenumwandlung,
bleibt die plastische Dehnung des Bauteils zwar erhalten, die Verfesti-
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gung wird in der Realität jedoch drastisch verändert, da sie auf einer
erhöhten Versetzungsdichte beruht. Die Versetzungsstruktur wird im
Zuge von Phasenumwandlungen jedoch grundlegend verändert. Dies
spielt insbesondere bei der Umwandlung von Austenit zu Martensit
eine Rolle. In der Literatur werden Lösungsansätze für das Problem
vorgeschlagen [164], die jedoch im hier vorgestellten Modell nicht ver-
wendet werden. Stattdessen wird vereinfacht angenommen, dass der
Martensit bei seiner Bildung keine Verfestigung vom plastisch verform-
ten Austenit erbt.
Umwandlungsplastizität wird für alle auftretenden Phasenumwandlun-
gen berücksichtigt. Bei der Ausscheidung von Zementit wird zudem
die Nichtlinearität der umwandlungsplastischen Dehnung, wie in Ab-
schnitt 5.2.3 beschrieben, implementiert.
Die in Kapitel 5 beschriebenen Effekte die beim Anlassen inhomogen
austenitisierter Zustände auftreten sowie das Selbstanlassen werden






























































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































7.2 Simulation des Abtrags
7.1.2 Elektromagnetisches Modell
Alle Eingabedaten für das elektromagnetische Modell von 42CrMo4,
Kupfer und Umgebungsluft (relative Permeabilität, B(H) Kurven,
elektrische Leitfähigkeit) stammen aus [87]. Für die relative Permeabi-
lität des Feldkonzentrators wurde gemäß Datenblatt des Herstellers
µr = 20 verwendet. Die Vorgabe des Stroms für die elektromagnetische
Simulation wurde aus den in Kapitel 6 beschriebenen Umrichterdaten
abgeleitet. Da die tatsächlichen Stromstärken nicht bekannt sind, wur-
den die ausgelesenen Werte mit Umrechnungsfaktoren multipliziert.
Diese Faktoren, je einer für den HF und MF Bereich, wurden durch
Vergleich von gemessener und simulierter Erwärmung bestimmt.
Der Wärmeübergang beim Abschrecken wird mit β = 30 000 W/(m2K)
angenommen, die Umgebungstemperatur beträgt konstant T0 = 20 ◦C.
7.2 Simulation des Abtrags
Zur Messung des Eigenspannungstiefenverlaufs wurde von der Stirn-
fläche der Probe sukzessive Material abgetragen (s. Abschnitt 3.3.6).
Daher sind die simulierten Eigenspannungen nicht unmittelbar mit
den am abgetragenen Bauteil gemessenen vergleichbar, da es beim Ab-
tragen zu Dehnungsauslösungen und Spannungsumlagerungen kommt.
Aus diesem Grund muss das Abtragen mitsimuliert werden, um den
Einfluss der Spannungsauslösung abschätzen zu können. Aufgrund des
lokalen Abtrags in einem Winkelausschnitt von etwa 7 ◦ muss diese Si-
mulation auf einem 3D Modell der Probe durchgeführt werden. Da eine
komplette 3D Simulation des elektromagnetisch-thermisch-mechanisch-
metallurgischen Problems numerisch nur mit extrem großem Rechen-
aufwand machbar ist, wird der finale Eigenspannungszustand vom 2,5D
Modell auf das 3D Modell übertragen. Die Simulation des Abtrags
erfolgt rein elastisch, weshalb mögliche Plastifizierungen aufgrund der
Kerbwirkung im Grund des abgetragenen Bereichs nicht abgebildet
werden.
Zunächst wird der aus der 2,5D Simulation berechnete Eigenspannungs-
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tiefenverlauf in θ- und z-Richtung mit Hilfe der Subroutine SIGINI
auf ein 3D Netz des Körpers aufgeprägt. Alle anderen Spannungskom-
ponenten wurden zu 0 gesetzt. Die z-Abhängigkeit der Komponenten
wurde nicht berücksichtigt. Zudem wird das Modell im ursprünglichen
Zustand verwendet, also ohne die plastischen Dehnungen nach der Wär-
mehandlung. Nach dem Aufprägen der Spannungen wird ein statischer
Berechnungsschritt durchgeführt, um das mechanische Gleichgewicht
einzustellen. Nach dem statischen Rechenschritt sind Abweichungen
der aufgeprägten Eigenspannungen von denen aus dem 2,5D Modell
von etwa 5 %− 10 % festzustellen, die auf die oben genannten Verein-
fachungen zurückzuführen sind. Anschließend werden die gewünschten
Elemente zur Abtragssimulation gelöscht und es wird ein finaler stati-
scher Rechenschritt durchgeführt.
Für die Abtragssimulation wurde ein Bereich mit 10 mm Breite und
14 mm Höhe angenommen, was in etwa der Größe des experimentell
abgetragenen Bereichs entspricht. Die beim elektrolytischen Abtra-
gen entstehende Verrundung des abgetragenen Bereichs wurde in der
Simulation nicht berücksichtigt. Es wird von einem planaren Abtrag
ausgegangen. Abbildung 7.1 zeigt einen Ausschnitt aus dem vernetzten
3D Modell mit einer Abtragtiefe von 500 µm.
Abbildung 7.1: Ausschnitt aus dem vernetzten 3D Modell zur Abtragssimulation.
Zu sehen ist ein Abtrag von 500 µm an der Oberfläche.
Abbildung 7.2 zeigt den Verlauf der Änderung der Eigenspannungen
nach dem Randschichthärten in θ- und z-Richtung bei verschiede-
nen Abtragtiefen. Für alle Tiefen und beide Spannungsrichtungen
140
7.3 Simulation der Versuche aus Kapitel 6
zeigt sich stets eine Verlagerung in den Druckspannungsbereich. Dieses
Relaxationsverhalten beim Abtrag ist im Einklang mit dem in [168] dis-
kutierten Einfluss verschiedener Methoden zur Simulation des Abtrags
auf die Eigenspannungen. Da die Spannungsänderung beim Abtrag
vom Spannungszustand abhängt, muss die Abtragssimulation für jeden
zu untersuchenden Zustand separat durchgeführt werden.
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Abbildung 7.2: Simulierte Änderung der Eigenspannungen nach dem Härten beim
Abtragen in Abhängigkeit der Abtragtiefe.
7.3 Simulation der Versuche aus Kapitel 6
7.3.1 Härten
Zunächst werden die Simulationsergebnisse des Härteprozesses mit
den experimentellen Daten aus Kapitel 6 verglichen. Für die Umrech-
nungsfaktoren der Stromstärken wurden die Werte 22 A/mm2 und
135 A/mm2 für MF und HF verwendet.
Abbildung 7.3 zeigt den Vergleich zwischen simulierter und gemes-
sener Temperaturentwicklung an der Oberfläche der Probe sowie an
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der Position des Mantelthermoelements im Sackloch. Die simulierte
Temperatur im Sackloch wurde durch Mitteln über die entsprechenden
Elemente berechnet. Bei der Oberflächentemperatur zeigt sich eine
sehr gute Übereinstimmung der beiden Kurven, insbesondere für das
Abschrecken ab etwa 0,9 s.
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Abbildung 7.3: Gemessener und simulierter Temperaturverlauf beim Härten.
Das in Kapitel 6 diskutierte anfängliche Temperaturmaximum wird
durch die Simulation nur ansatzweise abgebildet. Eine mögliche Ursa-
che dafür ist die relativ ungenaue zeitliche Aufzeichnung der Strom-
daten aus dem Umrichter, die bei diesem sehr kurzen HF-Impuls zu
Ungenauigkeiten führt. Bis zum Erreichen von etwa 720 ◦C stimmen
beide Kurven sehr gut überein. Danach kommt es zu einer Überschät-
zung der simulierten Temperatur, deren Ursache nicht abschließend
geklärt werden konnte. Ein möglicher Erklärungsansatz ist der ma-
gnetische Phasenübergang von ferro- zu paramagnetischer Ordnung
bei etwa 750 ◦C. Diese ist zwar im Modell implementiert, allerdings
scheinen die Zeitschritte ∆t bei der abwechselnden Simulation (sie-
he Abschnitt 4.2.5) zu groß zu sein. Eine Reduktion der Zeitschritte
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im Rahmen noch vertretbarer Rechenzeiten brachte jedoch keine si-
gnifikante Verbesserung. Die Temperatur im Sackloch wird bis zum
Erreichen der Maximaltemperatur sehr gut wiedergegeben. Die ex-
perimentell gemessene Temperatur sinkt nach Ende der Heizphase
mit einer kurzen zeitlichen Verzögerung ab, während die simulierte
Temperatur unmittelbar abfällt. Dadurch entsteht ein Versatz beider
Kurven, die simulierte Abkühlrate im Sackloch zeigt jedoch eine gute
Übereinstimmung mit dem Experiment.
Entscheidend für die Validierung des Modells ist die Vorhersage der
mechanischen Eigenschaften nach dem Härten. Die Abbildungen 7.4a
bis 7.4c zeigen den Vergleich zwischen simulierten und berechneten
Eigenspannungen sowie der Härte. Für die Einhärtetiefe ergibt sich
eine sehr gute Übereinstimmung. Allerdings wird die Maximalhärte
bis zu einem Abstand von 0,8 mm von der Oberfläche vom Modell
unterschätzt, da der in Kapitel 6 diskutierte super-hardening Effekt
nicht vom Modell abgebildet wird.
Wie im Experiment beobachtet ergibt auch die Simulation keine Aus-
bildung eines Härteminimums in der Übergangszone. Eine genaue
Betrachtung des Anlassparameters des nicht austenitisierten Grund-
gefüges in der Übergangszone zeigt zwar eine leichte Abnahme von
dessen Härte. Da in diesem Bereich jedoch auch ein Anteil des Gefüges
aus Martensit mit hoher Härte besteht, ergibt sich eine Gesamthärte
auf dem Niveau des Ausgangsgefüges. Die vom Modell vorhergesagten
Eigenspannungen in tangentialer und axialer Richtung stimmen nach
Korrektur des Abtrags sehr gut mit den gemessenen Werten überein,
wobei in axialer Richtung etwas größere Abweichungen auftreten als in
tangentialer Richtung. Abbildung 7.4d zeigt den berechneten Marten-
sitanteil. Es zeigt sich, dass der Übergang zur Grundhärte sowie der
Übergang von Druck- zu Zugeigenspannungen in beiden Spannungs-
richtungen mit dem Übergang in das Grundgefüge zusammenfällt.
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(a) Axiale Eigenspannungen.
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(b) Tangentiale Eigenspannungen.
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(d) Martensitanteil.
Abbildung 7.4: Gemessene und simulierte mechanische Kenngrößen nach dem Här-
ten. Sim. korr. bezeichnet die mit Hilfe der Abtragssimulation
korrigierten simulierten Spannungswerte. Die Legende aus Bild (a)
gilt für alle Abbildungen.
7.3.2 Anlassen
Die Anlasssimulation erfolgt basierend auf dem Ausgangszustand nach
der Simulation des Härtens aus Abschnitt 7.3.1. Beide Anlassversuche
aus Kapitel 6 wurden simuliert.
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Anlassversuch 1
Für den Anlassversuch 1 wurden Umrechnungsfaktoren für die Strom-
stärke zu 31 A/mm2 respektive 135 A/mm2 für den MF und HF Be-
reich gewählt. Damit ergibt sich die in Abbildung 7.5 gezeigte gute
Übereinstimmung zwischen simulierter und gemessener Oberflächen-
temperatur über der Zeit beim Anlassen.
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Abbildung 7.5: Gemessener und berechneter Temperaturverlauf an der Oberfläche
über der Zeit für Anlassversuch 1.
Der Vergleich zwischen berechneter und gemessener Härte als Funktion
des Oberflächenabstands ist in Abbildung 7.6c aufgetragen. Bis zu
∆r ≈ 0,25 mm unterschätzt die Simulation die gemessene Härte. Dies
könnte durch den bereits bei der Randschichthärtung diskutierten
super-hardening Effekt bedingt sein. Für größere Oberflächenabstände
wird die gemessene Härte sehr gut wiedergegeben. Die simulierten
Phasenanteile, aufgetragen in Abbildung 7.6d, zeigen eine vollständige
Ausscheidung von ε-Karbid bis zum Erreichen der Übergangszone. Ze-
mentit hat sich hingegen nur direkt an der Oberfläche in sehr geringer
Menge gebildet. Zu beachten ist, dass damit der beim Anlassen aus-
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geschiedene Anteil gemeint ist. Der im Übergangsbereich vorliegende
Zementit im Grundgefüge wird nicht dargestellt. Der Vergleich von
gemessenen und berechneten Eigenspannungen ist in axialer Richtung
in Abbildung 7.6a und in tangentialer Richtung in Abbildung 7.6b
dargestellt. Für beide Spannungskomponenten lässt sich eine gute
quantitative Übereinstimmung zwischen gemessenem und berechnetem
Eigenspannungstiefenverlauf erkennen.
0 , 0 0 , 5 1 , 0 1 , 5 2 , 0 2 , 5 3 , 0
- 1 0 0 0
- 7 5 0
- 5 0 0





1 0 0 0
1 2 5 0





∆ r  [ m m ]
   e x p .   s i m .
  s i m .  k o r r .
(a) Axiale Eigenspannungen.
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(d) Gebildeter Karbidphasenanteil.
Abbildung 7.6: Gemessene und simulierte mechanische Kenngrößen nach Anlass-
versuch 1. Die Legende aus Bild (a) gilt für alle Abbildungen.
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Anlassversuch 2
Zur Simulation von Anlassversuch 2 wurden die Umrechnungsfaktoren
22 A/mm2 und 135 A/mm2 für den MF und HF Bereich verwendet.
Wie aus Abbildung 7.7 ersichtlich ergibt sich auch hier eine gute
Übereinstimmung zwischen gemessener und berechneter Temperatur
über der Zeit.
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Abbildung 7.7: Gemessener und berechneter Temperaturverlauf über der Zeit für
Anlassversuch 2.
Auch die berechnete Härte stimmt gut mit der gemessenen Härte
überein, wie Abbildung 7.8c zu entnehmen ist. Insbesondere der An-
stieg mit zunehmendem Oberflächenabstand wird vom Modell gut
abgebildet. Abbildung 7.8d zeigt die berechneten Anteile von fα′ε und
fα′C
als Funktion des Oberflächenabstands. An der Oberfläche konnte
sich der komplette Phasenanteil an Zementit bilden, darunter liegt bis
zum Erreichen der Übergangszone stets ein Mischgefüge aus Ferrit,
ε-Karbid und Zementit vor.
Der Vergleich zwischen gemessenen und berechneten Eigenspannungen
in axialer und tangentialer Richtung ist in Abbildung 7.8a und 7.8b
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dargestellt. Für die axiale Komponente werden die gemessenen Ober-
flächeneigenspannungen vom Modell akkurat wiedergegeben. Mit zu-
nehmendem Oberflächenabstand kommt es zu einer verstärkten Abwei-
chung. Die tangentiale Komponente wird über den gesamten Bereich
bis zur Übergangszone in guter Übereinstimmung mit dem Experiment
vorhergesagt.
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(a) Axiale Eigenspannungen.
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(d) Gebildeter Karbidphasenanteil.
Abbildung 7.8: Gemessene und simulierte mechanische Kenngrößen nach Anlass-
versuch 2. Die Legende aus Bild (a) gilt für alle Abbildungen.
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Zeitliche Spannungsentwicklung
Der zeitliche Verlauf von tangentialen Spannungen, Karbidphasenan-
teilen und Temperatur bei der Simulation von Anlassversuch 2 ist in
Abbildung 7.9 aufgetragen. Zunächst sorgt die ansteigende Temperatur
für eine Erhöhung der Druckspannungen in der Randschicht. Die Aus-
scheidung von ε-Karbid und der damit verbundene Volumenschwund
sowie umwandlungsplastische Dehnung wirken dem nur kurzzeitig ent-
gegen. Mit Einsetzen der Zementitausscheidung kommt es zu einer
rapiden Verlagerung Richtung Zug aufgrund von umwandlungsbeding-
ten, plastischen und umwandlungsplastischen Dehnungen. Durch die
dabei auftretende Stauchung der Randschicht verstärken sich die Zug-
eigenspannungen beim letztendlichen Abkühlen noch weiter. Daraus
lässt sich schließen, dass die Ausbildung von Zugeigenspannungen nach
dem Anlassen primär von der Zementitausscheidung herrührt.
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Abbildung 7.9: Zeitliche Entwicklung von Temperatur, tangentialen Spannungen
und Karbidphasenanteilen.
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7.4 Simulation von konventionellem Anlassen
Um den Einfluss des in Kapitel 6 experimentell ermittelten und in
Abschnitt 7.3 simulierten Kurzzeitanlassens auf den Bauteilzustand
nach der Wärmebehandlung einzuordnen zu können, wird nun ein
konventioneller Anlassprozess im Ofen nach dem Randschichthärten
simuliert. Die Simulation der dem Anlassen vorausgehenden Rand-
schichthärtung ist identisch mit der aus Abschnitt 7.3.
Die Erwärmung beim Anlassen wird mit einer konstanten Aufheizrate
von 20 °/min auf eine vorgegebene Temperatur mit einer anschließen-
den Haltezeit von 20 min bei dieser Temperatur angenommen. Die
Haltetemperatur wird so gewählt, dass sich an der Stirnseite der Probe
dieselbe Härte wie nach dem Kurzzeitanlassen aus Kapitel 6 einstellt.
Nach Gleichung 5.7 ergeben sich für die Kurzzeitanlassversuche 1 und
2 die Haltetemperaturen 215 ◦C respektive 380 ◦C.
Simulativ wird die Ofenerwärmung über die Vorgabe einer Tempera-
turrandbedingung an den auf den Rändern ∂1, ∂2 und ∂3 liegenden
Knoten realisiert (siehe Abbildung 4.2).
Die simulierten Eigenspannungen nach dem Anlassen bei 215 ◦C, darge-
stellt in Abbildung 7.10a, zeigen verglichen mit dem Zustand nach dem
Härten eine leichte Abnahme der Druckeigenspannungen. Bis kurz vor
Erreichen des Übergangs zum Grundgefüge bleiben die Eigenspannun-
gen in beiden Komponenten jedoch im Druckbereich. Abbildung 7.10c
stellt die simulierten Eigenspannungen nach konventionellem, 20 minü-
tigem Anlassen bei 380 ◦C dar. Wie beim induktiven Anlassen kommt
es auch beim konventionellen Anlassen zur Ausbildung von Zugeigen-
spannungen in tangentialer Richtung, allerdings in weitaus geringerem
Maße als beim induktiven Anlassen. In axialer Richtung liegen die
Eigenspannungen bis zum Übergangsbereich knapp unterhalb von
0 MPa. Auch hier gab es also eine massive Reduktion der Druckeigen-
spannungen, wenn auch weitaus geringer als beim induktiven Anlassen.
Es lässt sich also festhalten, dass die Eigenspannungen nach konven-
tionellem Anlassen eine deutlich geringere Veränderung aufweisen als
beim induktiven Anlassen, insbesondere sind in tangentialer Richtung
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deutlich kleinere Zugeigenspannungen vorzufinden. Die Härte ist bei
beiden Anlasstemperaturen bis zum Erreichen der Übergangszone
praktisch konstant, wie aus den Abbildungen 7.10b und 7.10d für
TA = 215 ◦C und TA = 380 ◦C ersichtlich ist.
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(a) Eigenspannungen, TA = 215 ◦C.
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(b) Härte, TA = 215 ◦C.
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(c) Eigenspannungen, TA = 380 ◦C.
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(d) Härte, TA = 380 ◦C.
Abbildung 7.10: Simulierte Eigenspannungen und Härte nach 20 minütigem kon-
ventionellen Anlassen bei verschiedenen Temperaturen.
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7.5 Simulation mit härteren Ausgangszuständen
Aus der gemessenen und simulierten Härte nach dem Abschrecken
aus Abschnitt 7.3 zeigt sich, dass die Härte stets über der des Aus-
gangsgefüges liegt. Dies liegt daran, dass der Ausgangszustand bereits
hoch angelassen ist und die Temperaturen, die in der Übergangszone
während des Härtens auftreten, nicht ausreichen, um eine merkliche
Erweichung des Grundgefüges zu bewirken. Anders verhält es sich bei
weniger stark angelassenen Ausgangsgefügen. Abbildung 2.7 zeigt ein
Härteminimum aufgrund einer während des Härtens höher angelassenen
Übergangszone. Dieses ist stark ausgeprägt, da der Ausgangszustand
mit einer Härte von etwa 466 HV0,1 im Vergleich zum in Abschnitt 7.3
betrachteten Zustand relativ niedrig angelassen ist. Aufgrund der Be-
schreibung der mechanischen Kennwerte des Ausgangsgefüges durch
den Anlassparameter PHJ kann die Erweichung des Grundgefüges in
der Übergangszone während des Härtens abgebildet werden. Um die
Vorhersagegüte zu überprüfen, wurde das Härteexperiment aus Ab-
schnitt 7.3 mit einem Gründgefüge der Härte 466 HV0,1 simuliert.
Abbildung 7.11c zeigt den simulierten Härteverlauf sowie zum Ver-
gleich die Werte aus Abbildung 2.7 von [26]. Es ergibt sich eine gute
Übereinstimmung, was Tiefe des Härteminimums sowie Breite der
weicheren Übergangszone betrifft.
Die berechneten Eigenspannungen in Axial- und Tangentialrichtung
nach dem Härten sind in den Abbildungen 7.11a und 7.11b dargestellt.
Der Verlauf beider Komponenten stimmt mit dem aus Abschnitt 7.3.1
für den höher angelassenen Ausgangszustand grundsätzlich überein.
Erneut kommt es zur Ausbildung von Druckeigenspannungen in beiden
Richtungen, die bei Erreichen des Übergangsgefüges in Zugeigenspan-
nungen übergehen. Allerdings fällt das Maximum der Zugeigenspan-
nungen in beiden Richtungen etwas höher aus. Ursache hierfür ist
die höhere Festigkeit des Grundgefüges, die zu einer erhöhten Streck-
grenze im Übergangsbereich führt. Das Druckspannungsmaximum an
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(a) Axiale Eigenspannungen.
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Abbildung 7.11: Simulierte mechanische Kenngrößen nach dem Härten unter Vor-
aussetzung eines weniger stark angelassenen Grundgefüges höherer
Härte. Die Literaturwerte stammen aus [26].
7.6 Diskussion
Umwandlungsplastizität beim Anlassen
Die Umwandlungsplastizität beim Anlassen hat großen Einfluss auf die
Entwicklung der Eigenspannungen, insbesondere bei der Ausscheidung
von Zementit. Um dies zu verdeutlichen sind in Abbildung 7.12 die
ohne UP beim Anlassen simulierten tangentialen Eigenspannungen
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nach Anlassversuch 2 aufgetragen. Zum direkten Vergleich sind die
Ergebnisse mit Berücksichtigung der UP aus Abschnitt 7.3.2 mit
aufgetragen.
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Abbildung 7.12: Simulierte tangentiale Eigenspannungen nach Anlassversuch 2
mit und ohne Berücksichtigung der Umwandlungsplastizität beim
Anlassen.
Im Bereich von der Oberfläche bis zur Übergangszone in das Grund-
gefüge zeigen sich Unterschiede von bis zu 680 MPa. Ohne die Be-
rücksichtigung der umwandlungsplastischen Dehnung kommt es zu
einer weitaus geringeren Stauchung der Randschicht, was dann beim
Abkühlen zu schwächer ausgeprägten Zugeigenspannungen führt. Ver-
glichen mit den gemessenen Eigenspannungen ergibt sich eine massive
Abweichung, wenn die umwandlungsplastische Dehnung beim Anlassen
unberücksichtigt bleibt.
Die Wahl der UP-Konstante K ist von großer Bedeutung für die
berechneten Spannungen. Während die Konstante im linearen Span-
nungsbereich (vgl. Abbildung 5.10) präzise zu bestimmen ist, ist der
Verlauf im nichtlinearen Bereich schwierig vorherzusagen. Im vorlie-
genden Fall wurde Gleichung 5.12 nach [70] verwendet. Bei dieser
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ändert sich die UP-Konstante linear mit der angelegten Spannung mit
einer Steigung von 3,5. Um den Einfluss der gewählten Steigung zu
untersuchen, wurden Simulationen mit den Steigungen 2,5 und 4,5
durchgeführt. Abbildung 7.13 zeigt die resultierenden tangentialen
Eigenspannungen nach Anlassversuch 2 für die Steigungswerte 2,5, 3,5
und 4,5.
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Abbildung 7.13: Simulierte tangentiale Eigenspannungen nach Anlassversuch 2 mit
verschiedenen Steigungen in Gleichung 5.12. 3,5 ist der von [70]
vorgeschlagene Wert.
Die Änderung der Steigung im nichtlinearen UP-Bereich ändert die
resultierenden Eigenspannungen nur geringfügig. Die Erklärung liefert
die Betrachtung der Vergleichsspannung σM während des Anlassens.
Diese liegt zu Beginn der Zementitausscheidung oberhalb der Grenze
für die nichtlineare UP-Dehnung. Für den Phasenanteil fα′C ≈ 0,15 ist
σM bereits unter die Streckgrenze der weicheren Phase gefallen, sodass
die nichtlineare UP und somit die Wahl der Steigung keine Rolle mehr
spielen. Da dieser Verlauf jedoch vom Ausgangsspannungszustand
sowie den Aufheizbedingungen abhängt, kann die Wahl der Steigung
im Einzelfall durchaus einen Einfluss haben.
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Vergleich zwischen konventionellem und induktivem
Anlassen
Bemerkenswert ist der Unterschied in den resultierenden Eigenspan-
nungen nach induktiven und konventionellem Anlassen auf die selbe
Härte an der Stirnfläche. Die Eigenspannungen verschieben sich nach
induktivem Anlassen deutlich weiter in den Zugbereich als beim kon-
ventionellen Anlassen. Ursache hierfür ist das Zusammenspiel aus
Temperaturgradienten beim Anlassen und Dehnungseffekten bei der
Karbidausscheidung. Beim schnellen Anlassen wird die Randschicht
aufgrund des hohen Temperaturgradienten unter thermische Druck-
spannungen gesetzt, die zusätzlich zu den bereits vorliegenden Druck-
eigenspannungen nach dem Härten wirken. Der Kern hingegen bleibt
kalt und steht unter Zug. Mit Einsetzen der Karbidausscheidungen
kommt es zu einem Volumenschwund in der Randschicht durch die
Umwandlungsdehnung. Weitaus stärker wirkt sich jedoch die umwand-
lungsplastische Dehnung aus. Diese ist spannungsabhängig, wodurch
es durch die großen thermischen Spannungen zu einer massiven Stau-
chung der Randschicht kommt. Beim nachfolgenden Abkühlen zieht
sich die erkaltende Randschicht wieder zusammen und steht aufgrund
der starken Stauchung nun unter Zug. Beim konventionellen Anlassen
treten prinzipiell die selben Effekte auf. Allerdings sind die Spannun-
gen bei Einsetzen der Karbidausscheidungen deutlich geringer, da
sich die Probe nahezu homogen erwärmt. Dies sorgt letztendlich für
eine deutlich kleinere umwandlungsplastische Dehnung und damit für
geringere Zugeigenspannungen nach dem Anlassen. Diese Unterschiede
sind charakteristisch für beide Anlasszustände, beim Anlassversuch 2
jedoch stärker ausgeprägt, da das Einsetzen der Zementitbildung eine
verstärke Stauchung der Randschicht mit sich bringt.
Für die resultierende Härte ergeben sich ebenfalls Unterschiede. Beim
induktiven Anlassen steigt sie mit zunehmendem Oberflächenabstand
an, wohingegen beim konventionellen Anlassen eine gleichmäßige Härte
bis zum Erreichen der Übergangszone vorliegt.
Die Entstehung großer Temperaturgradienten und die damit verbun-
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dene Stauchung der Randschicht durch die beschriebenen Effekte sind
charakteristisch für das induktive Anlassen. Daher lässt sich folgern,
dass das induktive Anlassen randschichtgehärteter Bauteile geometrie-
unabhängig zu höheren Zugeigenspannungen als bei konventionellem
Anlassen führt. Auch wenn das induktive Anlassen die mechanischen
Eigenschaften des Werkstoffs positiv beeinflusst (siehe Abschnitt 2.2.4),
kann insbesondere bei schwingender Belastung der negative Einfluss
der höheren Zugeigenspannungen überwiegen. Dies deckt sich mit den
Erkenntnissen aus den Experimenten von [90], nach denen ein kon-
ventionelles Anlassen im Ofen dem induktiven Anlassen vorzuziehen
ist.
Einfluss des Grundgefüges
Bei Simulation des Randschichthärtens mit einem weniger hoch ange-
lassen Grundgefüge zeigt sich ein deutliches Härteminimum im Bereich
der Übergangszone. Dabei zeigt sich eine gute Übereinstimmung mit
den experimentellen Daten aus [26].
Zum Einfluss des Grundgefüges auf die Eigenspannungen lässt sich
sagen, dass ein höher angelassener Zustand ein größeres Maximum
der Zugeigenspannungen unmittelbar hinter der Übergangszone zum
Grundgefüge erzeugt. Zudem kommt es zum bereits erläuterten Här-
teminimum in der Übergangszone. Beide Effekte sind mit niedriger
angelassenem und somit härterem Ausgangsgefüge stärker ausgeprägt,
womit sich ein hoch angelassener Zustand empfiehlt, nicht zuletzt auch
aufgrund der einfacheren maschinellen Bearbeitung hoch angelassener
Bauteile.
Thermisch aktivierte Eigenspannungsrelaxation
Beim entwickelten Prozessmodell nicht explizit berücksichtigt wird der
thermisch aktivierte Abbau von Eigenspannungen (s. Abschnitt 2.4).
Ein Teil der dort gemessenen Eigenspannungsrelaxation lässt sich auf
Kriechdehnungen zurückführen, die auch beim konventionellen An-
lassen randschichtgehärteter Bauteile eine Rolle spielen [89]. Darüber
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hinaus kann auch Umwandlungsplastizität bei der Karbidausschei-
dung zu der in Abbildung 2.15 dargestellten Relaxation führen. Dem-
entsprechend wurden zumindest Teileffekte, die zur in [92] gemessenen
Relaxation von Eigenspannungen beitragen, implizit berücksichtigt.
7.7 Bewertung der Prozesssimulation
Das neu entwickelte Simulationsmodell für das Anlassen erlaubt ei-
ne gute quantitative Vorhersage der finalen Eigenspannungen nach
dem induktiven Anlassen. Zwar liegen die Abweichungen in axialer
Richtung bei bis zu 300 MPa im Vergleich zum gemessenen Eigen-
spannungstiefenverlauf. Allerdings müssen hierbei mehrere Aspekte
berücksichtigt werden. Zunächst basiert die Anlasssimulation auf der
vorangestellten Simulation des Randschichthärtens. Diese weist bereits
Abweichungen zu den gemessenen Eigenspannungen auf, die sich dann
per Fehlerfortpflanzung auch auf die nachfolgende Anlasssimulation
auswirken. Die zum Vergleich mit den experimentellen Daten not-
wendige Abtragssimulation ist ebenfalls mit Unsicherheiten behaftet,
die in Abschnitt 7.2 diskutiert werden. Daher ist eine isolierte Bewer-
tung der Vorhersagegüte des Anlassmodells nicht möglich, die trotz
der diskutierten Unsicherheiten gute quantitative Übereinstimmung
mit den experimentellen Daten lässt jedoch auf eine gute Vorhersa-
gegüte schließen. Das Modell erlaubt zudem die Untersuchung der
zeitlichen Entwicklung der Eigenspannungen. Diese konnte im Verlauf
dieser Arbeit zwar nicht validiert werden, ist aber plausibel, wie in
Abschnitt 7.3.2 diskutiert.
Die Implementierung des Anlassmodells in die Randschichthärtesimu-
lation erlaubt ebenfalls eine mindestens qualitative Vorhersage des
Härteminimums. Zur finalen Validierung des Ansatzes müssen jedoch
noch Experimente mit härterem Grundgefüge mit den selben Prozess-
parametern wie in der vorgestellten Simulation durchgeführt werden.
Dennoch bestätigt das Ergebnis, dass der Anlasszustand von 42CrMo4
auch nach unterbrochenen Anlassprozessen einheitlich mit Hilfe des
inkrementellen Hollomon-Jaffe Parameters beschrieben werden kann.
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Durch die gute Vorhersagegüte des Simulationsmodell kann es zur
Optimierung von Wärmebehandlungsprozessen verwendet werden. Da-
zu können per Simulation Prozessführungen getestet werden, die ei-
nen günstigen Eigenspannungszustand mit Druckeigenspannungen der
Oberfläche bei gleichzeitig gesteigerter Duktilität und einer Verringe-
rung des Zugeigenspannungsmaximums in der Übergangszone ergeben.
Neben dem in dieser Arbeit untersuchten manuellen Anlassen nach dem
Härten eignet sich das entwickelte Anlassmodell auch zur Untersuchung
anderer Prozesse, in denen schnelles Anlassen gehärteter Bauteile auf-
tritt. Ein bekanntes Beispiel ist das Schleifen randschichtgehärteter
Bauteile. Dabei kommt es je nach maximal erreichter Temperatur zu
einer Umwandlung der Druckeigenspannungen nach dem Härten in
Zugeigenspannungen [169, 170]. Die genauen Mechanismen die hier-
zu führen, konnten in den genannten Arbeiten lediglich qualitativ
diskutiert werden. Durch Implementierung des hier vorgestellten An-
lassmodells in eine Prozesssimulation für das Schleifen könnten jedoch
genauere Studien durchgeführt werden. Auch für die Simulation der
additiven Fertigung von Vergütungsstählen [171], bei der prozessbe-
dingt Spannungsgradienten und Anlasseffekte auftreten können, ist
ein Einsatz des Modells möglich. Weiterhin denkbar ist eine Anwen-
dung im Bereich der Simulation von Zerspanprozessen, bei denen es
aufgrund der Hitzeentwicklung unter Umständen zur Bildung von Mar-





Ziel der vorliegenden Arbeit war es, ein umfassendes Verständnis von
Härten und Anlassen mit Kurzzeitwärmebehandlung, in diesem Fall
per Induktion, aufzubauen. Dies beinhaltet einerseits die Untersuchung
der Wechselwirkung der nach dem Randschichthärten vorliegenden
Eigenspannungen mit den beim Anlassen ablaufenden mikrostruktu-
rellen Prozessen. Weiterhin sollte untersucht werden, welchen Einfluss
die bei induktivem Anlassen erreichbaren hohen Aufheizraten auf die
Entwicklung von Gefüge und Eigenspannungen haben.
Dazu wurden umfassende experimentelle sowie simulative Untersu-
chungen am weit verbreiteten Vergütungsstahl 42CrMo4 durchgeführt,
deren wichtigste Ergebnisse im Folgenden rekapituliert werden.
Zunächst wurde der Einfluss hoher Aufheizraten auf die Ausschei-
dungsbildung beim Anlassen homogen austenitisierter und anschlie-
ßend martensitisch gehärteter Proben untersucht. Per Dilatometrie
wurde die Ausscheidungskinetik von ε-Karbid und Zementit für ver-
schiedene Aufheizraten bis 1200 ◦C/s untersucht. Dazu wurde ein
Temperaturmodell für das Dilatometer entwickelt, um die bei hohen
Aufheizraten auftretenden Temperaturgradienten in der Probe zu be-
rücksichtigen. Dieses Modell erlaubt, verglichen mit den üblicherweise
verwendeten Ansätzen, eine genauere und flexiblere Berücksichtigung
des Temperaturgradienten. Auf Basis der gemessenen Dehnungsverläu-
fe und mit Hilfe des Temperaturmodells für das Dilatometer wurde
ein mathematisches Modell für die Ausscheidung beider Karbidtypen
entwickelt, das auf einer modifizierten Form der JMAK-Gleichung be-
ruht. Die Ausscheidungsbereiche beider Karbidtypen verschieben sich
mit steigender Aufheizrate zu höheren Temperaturen hin. Mit Hilfe
von REM-und TEM-Untersuchungen wurde der Einfluss hoher Auf-
heizraten auf die Zementitausscheidungen untersucht. Die von einigen
Autoren beschriebene Verfeinerung der Zementitausscheidungen mit
höheren Aufheizraten konnte bestätigt werden. Während bei geringer
Aufheizrate verstärkt Nukleation an den Grenzen der Martensitlatten
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auftrifft, wurde bei hohen Aufheizraten eine gleichmäßige Verteilung
des Zementits auch innerhalb der Latten beobachtet. TEM-Aufnahmen
konnten die Verfeinerung bestätigen. Zudem konnte mittels hochauflö-
sender Elementanalyse gezeigt werden, dass bei schnellem Anlassen
selbst auf eine vergleichsweise hohe Temperatur von rund 600 ◦C keine
Anreicherung von Substitutionsatomen im Zementit erfolgt, was auf
ein Wachstum im Paragleichgewicht hinweist. Ein auf der klassischen
Nukleations- und Wachstumstheorie basiertes Modell für die Karbid-
ausscheidungen konnte qualitativ einzelne Aspekte der experimentellen
Befunde erklären.
Um den Einfluss von Druckeigenspannungen in der Randschicht auf
den Anlassprozess zu ermitteln, wurden Anlassversuche unter konstan-
ter Druckspannung im Dilatometer durchgeführt. Dabei zeigte sich
eine auffällige Stauchung der Proben im Temperaturbereich der Aus-
scheidungsbildung, die mit steigender Druckspannung zunächst linear
und dann nichtlinear ansteigt. Aufgrund dieser Charakteristik wurde
der Effekt als Umwandlungsplastizität bei der Karbidausscheidung
interpretiert. Mit Hilfe der Standard Theorien zur Umwandlungsplas-
tizität konnte diese Annahme bekräftigt werden. Diese Untersuchung
ist die erste systematische Untersuchung der Umwandlungsplastizität
beim Anlassen.
Zur Untersuchung der Eigenspannungsentwicklung beim Anlassen wur-
den bauteilnahe Rundproben mit einer Zweifrequenz Induktionshärte-
anlage randschichtgehärtet und anschließend induktiv innerhalb einer
Sekunde auf 350 ◦C respektive 550 ◦C angelassen. In beiden Fällen kam
es zu einer signifikanten Verschiebung der nach dem Härten vorliegen-
den Druckeigenspannungen. Bei der höheren Anlasstemperatur kommt
es sogar zur Bildung von Zugeigenspannungen.
Ausgehend von den experimentellen Erkenntnissen wurde ein Prozess-
modell für das induktive Härten und Anlassen entwickelt. Dabei wurde
ein bestehendes Modell für das induktive Randschichthärten verwendet
und um das neu entwickelte Anlassmodell erweitert. Im Zuge dieser
Entwicklung wurden die mechanischen Eigenschaften des angelassenen
Gefüges in Abhängigkeit eines Anlassparameters sowie der Tempera-
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tur modelliert. Dieses Modell wurde zudem in die Härtesimulation
implementiert, wodurch die Berücksichtigung von Anlasseffekten beim
induktiven Randschichthärten möglich wird.
Die Simulation der oben beschriebenen Versuche zum Härten und
Anlassen zeigte eine gute quantitative Übereinstimmung von gemes-
sener Härte sowie tangentialen und axialen Eigenspannungen nach
dem Anlassen. Der zeitliche Verlauf der Eigenspannungen während
des Anlassens zeigt, dass die Umwandlungsplastizität bei der Kar-
bidausscheidung, insbesondere der von Zementit, einen signifikanten
Anteil an der Änderung der Eigenspannungen hat und demnach bei
der Simulation des Anlassens randschichtgehärteter Bauteile zwingend
betrachtet werden muss. Eine simulative Studie ergab weiterhin, dass
ein konventionelles Ofenanlassen auf die selbe Randhärte zu einer deut-
lich schwächer ausgeprägten Veränderung der Druckeigenspannungen
nach dem Härten führt. Daraus lässt sich die Empfehlung ableiten,
randschichtgehärtete Bauteile konventionell und somit langsam anstatt
schnell induktiv anzulassen, sofern der Eigenspannungszustand im
späteren Betrieb relevant ist.
Das neu entwickelte Simulationsmodell für das induktive Anlassen
erlaubt in Kombination mit dem bestehenden Härtemodell erstmals
die komplette Simulation des induktiven Härtens und Anlassens. Dies
eröffnet die Möglichkeit, eine ganzheitliche Prozessoptimierung simula-
tionsgestützt durchzuführen.
Neben der hier gezeigten Simulation des induktiven Anlassen kann
das Modell auch in andere Prozessmodelle, z.B. für die mechanische
Bearbeitung harter Bauteile oder für den 3D Druck von Metallen
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